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1 Einleitung
Energieeffizienz und Ressourcenschonung − diese beiden Schlagworte begründen in der
heutigen Zeit ganze Forschungsfelder von der Erforschung innovativer Energiequellen bis
hin zur Metallphysik. Die Entwicklung neuer Materialien sowie die stetige Verbesserung
bekannter Strukturwerkstoffe finden in diesem Kontext besondere Beachtung, da vor allem
im Verkehrswesen eine leichtere Bauweise direkt zu einem geringeren Energieverbrauch
führt. Dabei spielen neben den ökologischen Implikationen bei steigenden Energiepreisen
natürlich auch ökonomische Erwägungen eine große Rolle. Werkstoffe sind und bleiben
deshalb auch auf mittelfristige Sicht die Grundlage für Schlüsseltechnologien zur Bewäl-
tigung der Herausforderungen des 21. Jahrhunderts.
Der Leichtbau beruht gewöhnlich entweder auf Faserverbundwerkstoffen oder metallischen
Werkstoffen. Innerhalb der metallischen Werkstoffe spielen Legierungen auf Aluminium-
basis seit über einem Jahrhundert eine bedeutsame Rolle. 1906 entdeckte Alfred Wilm
die Aushärtbarkeit von Al-Cu-Mg Legierungen, deren Kupfer- und Magnesiumgehalt nur
wenige Gewichtsprozent beträgt [Wil11]. Auf dieser Grundlage entwickelten sich Alumi-
niumlegierungen gerade für die Luftfahrt- und Automobilindustrie zu dem Werkstoff der
Wahl. Auch wenn in den aktuellsten Modellreihen vermehrt Faserverbundwerkstoffe Ver-
wendung finden, so haben Aluminiumlegierungen ihre dominante Rolle doch nicht verlo-
ren, sondern auch auf andere Anwendungsgebiete wie den Motorenbau o.ä. ausgedehnt. Je
nach Anwendungszweck kann man aus einer immensen Auswahl an Legierungen diejenige
wählen, welche dem spezifischen Anforderungsprofil optimal entspricht. Dabei stehen als
großindustriell genutzte Strukturwerkstoffe besonders Legierungen auf Basis der Systeme
Al-Cu-Mg sowie Al-Mg-Si hervor, die sich durch ihre Aushärtbarkeit auszeichnen. Dies
bedeutet, dass in diesen Legierungen Ausscheidungen der Legierungselemente gebildet
und durch diese insbesondere die mechanischen Eigenschaften des Materials verbessert
werden.
Obwohl beide Legierungstypen in den letzten Jahrzehnten große wissenschaftliche Beach-
tung gefunden haben [Hor01, Rav04, Wan05], gibt es dennoch gerade im Bereich der
Frühstadien der Ausscheidungsbildung immensen Forschungsbedarf. Da in diesen Früh-
stadien keine ausgebildeten Phasen vorliegen, sondern die Mikrostruktur der Legierungen
von kleinen, evtl. nur wenige Atome umfassenden Agglomeraten dominiert wird, ist der
experimentelle Zugriff auch mit modernsten Methoden schwierig oder sogar unmöglich.
Techniken wie die Transmissionselektronenmikroskopie oder auch die Atomsondentechno-
logie stoßen hier sowohl an die Grenzen ihrer Auflösungsfähigkeit als auch an die Grenzen
der präparativen Möglichkeiten. Darüber hinaus ist der verfügbare experimentelle Kon-
trast insbesondere im Al-Mg-Si System aufgrund der ähnlichen Elektronenstruktur der
Legierungsatome nur äußerst gering. Nichtsdestotrotz ist eine mikrostrukturelle Charak-
terisierung dieser Frühstadien in wissenschaftlicher aber auch technologischer Hinsicht
10 Einleitung
höchst wünschenswert, da nur so ein vollständiges Verständnis der Ausscheidungsvor-
gänge und damit eine zielgerichtete Verbesserung der Legierungseigenschaften möglich
ist.
Für diese Arbeit ergeben sich damit zwei wesentliche Stoßrichtungen, zum einen in Bezug
auf die oben genannten Materialklassen, aber auch hinsichtlich einer Erweiterung der
Gesamtheit der zur Untersuchung von Aluminiumlegierungen verwendeten Methoden.
Auf Basis welcher Anfangszustände Legierungen der 2xxx Serie, d.h. auf Al-Cu-Mg basie-
rende Werkstoffe ihre Festigkeit bei Raumtemperaturauslagerung erreichen, ist eine Frage
der in letzter Zeit erneute Aufmerksamkeit zuteil wurde [Sta05]. Die Diskussion erstreckt
sich dabei sogar auf diejenigen Strukturen, die seit Jahrzehnten als Ursache für deren
Aushärtung gelten [Bag52].
Auch wenn Legierungen der Al-Mg-Si Gruppe üblicherweise nach einer Auslagerung bei
Temperaturen über 150°C und damit einer verhältnismäßig klaren Mikrostruktur verwen-
det werden, beeinflusst eine vorhergehende Lagerung bei Raumtemperatur die erreich-
baren Festigkeiten zum Teil erheblich. Die Ursachen dieses als Kaltauslagerungseffekt
bekannten Phänomens [Pas66] konnten ebenfalls noch nicht zufriedenstellend geklärt wer-
den. Dementsprechend soll diesem Effekt in der vorliegenden Arbeit ein breiter Raum
eingeräumt werden.
In methodischer Hinsicht wird diese Arbeit von der Tatsache geleitet, dass die wesentlichen
Bestandteile von aushärtbaren Aluminiumlegierungen Leerstellen und Legierungsatome
sind. Genauso wie eine Ausscheidungsbildung ohne Fremdatome in Aluminiumlegierun-
gen schlichtweg nicht vorstellbar ist, würde ohne eingeschreckte Leerstellen der auf diesen
beruhende Diffusionsmechanismus wegfallen und eine technologisch verwertbare Aushär-
tung somit nicht stattfinden. Zur mikrostrukturellen Aufklärung dieser beiden Ingredien-
tien wurden für diese Arbeit die Positronenannihilationsspektroskopie und die Röntgenab-
sorptionsspektroskopie verwendet. Während die erstgenannte Methode eine Untersuchung
der in Aluminiumlegierungen vorhandenen Defekttypen und deren Umgebung ermöglicht,
kann aufgrund der für jedes Element spezifischen Elektronenbindungsenergie mit Hilfe der
letztgenannten Technik die lokale Struktur um einzelne Legierungselemente aufgeklärt
werden. Da die Positronenannihilationsspektroskopie bereits seit mehreren Jahrzehnten
in der Aluminiumforschung angewandt wird [Dup04], soll in vorliegender Arbeit der Fokus
insbesondere auf den Teilgebieten der Methode liegen, deren Aussagekraft dabei bisher
nicht ausgenutzt wurde. In diesem Kontext seien hier schon ortsaufgelöste Untersuchungen
der Mikrostruktur sowie Experimente bei tiefen Temperaturen erwähnt. Demgegenüber ist
die Feinstruktur der Röntgenabsorption bis auf wenige Ausnahmen aus den 70er und 80er
Jahren des letzten Jahrhunderts nicht zur Untersuchung von Aluminiumstrukturlegierun-
gen eingesetzt worden. Dabei sind insbesondere die Möglichkeiten der Nahkantenstruktur
und entsprechender Simulationen unerforscht und von besonderem Interesse.
Im Rahmen dieses komplementären Ansatzes sollen die Frühstadien der Ausscheidungs-
härtung in den Systemen Al-Cu-Mg und Al-Mg-Si aus Leerstellen- und Legierungsatom-
sicht beleuchtet werden. Zusätzlich werden auch ausgebildetere Ausscheidungen auf dem
Weg zur Gleichgewichtsphase untersucht, um die gesamte Ausscheidungssequenz der
Legierungen erfassen zu können. Der Vergleich mit analog behandelten binären Legie-
rungen wird dabei eine Abschätzung des Einflusses ternärer und quarternärer Zusätze
ermöglichen.
2 Aluminiumlegierungen
Eine Legierung ist eine Mischung von zwei oder mehr Elementen, bei denen es sich minde-
stens in einem Fall um ein Metall handelt. Seit mehr als 5000 Jahren, als man entdeckte,
dass die Vermengung von Zinn und Kupfer einen besseren Werkstoff ergibt als reines Kup-
fer, bestimmen Legierungen das Geschick der Menschheit in einem nicht zu unterschät-
zenden Ausmaß. War es zunächst das Bedürfnis nach besseren Waffen und Werkzeugen,
welches die Verwendung von Legierungen antrieb, so erstrecken sich ihre Verwendungs-
zwecke heute in nahezu alle Lebensbereiche und Anwendungsfelder. Die Palette reicht
dabei von Konstruktionswerkstoffen über Hochtemperatursupraleiter bis hin zu Formge-
dächtnislegierungen.
Während jedoch allseits bekannte Legierungen wie Bronze, Messing oder Stahl bereits zu
frühen und frühesten Zeiten erfolgreich hergestellt und verarbeitet wurden, handelt es sich
bei Aluminiumlegierungen um eine im historischen Kontext überaus junge Materialklasse.
Natürlich ist dies der Tatsache geschuldet, dass die Beschreibung von Aluminium als Ele-
ment erst Anfang des 19. Jahrhunderts durch Humphry Davy erfolgte. 1825 konnten dann
Hans Christian Oersted und zwei Jahre später Friedrich Wöhler reines Aluminium in Pul-
verform gewinnen. Nichtsdestotrotz schuf erst die Entdeckung der Ausscheidungshärtung
in magnesiumhaltigen Aluminium-Kupfer Legierungen durch AlfredWilm [Wil11] die Vor-
aussetzung und auch die Bereitschaft für eine großindustrielle Nutzung von Aluminium
und seinen Legierungen. Heute finden Legierungen von und mit Aluminium Anwendun-
gen in unzähligen Bereichen. Vor allem als Konstruktionswerkstoffe sind sie unentbehrlich
geworden.
Die folgenden Abschnitte dieses Kapitels widmen sich deshalb der Darstellung der physi-
kalischen Eigenschaften von Aluminiumlegierungen. Dabei soll besonderes Gewicht auf die
Ausscheidungshärtung gelegt werden, welche wesentlich für die Verwendung von Alumini-
umlegierungen als Konstruktionswerkstoffe verantwortlich ist. Im Zuge dessen werden Kri-
stalldefekte, deren Darstellung einerseits zum Verständnis dieses Härtungsmechanismus
notwendig ist und die andererseits Grundlage für die in dieser Arbeit verwendeten expe-
rimentellen Methoden sind, vorgestellt. Eine ausführlichere Behandlung der untersuchten
Legierungssysteme bildet den Abschluss dieses Kapitels. Für umfassende Informationen
über Aluminiumlegierungen und ihre Anwendungen sei auf [Ost07] sowie [Com90] und für
eine nicht weniger ausführliche Abhandlung über die Physik von Legierungen auf [Pfe07]
verwiesen.
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2.1 Allgemeines zu Aluminiumlegierungen
Aluminium gehört zur Gruppe der Erdmetalle und ist mit einem Massenanteil von 7,56 %
das häufigste Element in der Erdkruste. In reiner Form ist es chemisch hoch reaktiv und
tritt aus diesem Grund fast ausschließlich als Verbindung auf. Allerdings bewirkt diese
Eigenschaft, dass Aluminiumwerkstoffe an Luft sofort mit einer Oxidschicht überzogen
werden, die für eine sehr gute Korrosionsbeständigkeit sorgt. Mit einer Dichte von 2,7
g/cm3 ist Aluminium ein Leichtmetall und besitzt im unlegierten Zustand eine Zugfestig-
keit1 von nur 49 MPa. Tabelle 2.1 fasst die wichtigsten physikalischen Eigenschaften von
Aluminium zusammen. Ausgangsmaterial für die Gewinnung von reinem Aluminium ist
Dichte 2,7 g/cm 3
Atommasse 26,98 u
Elektronenkonfiguration [Ne] 3s 2 3p1
Schmelzpunkt 933 K
Siedepunkt 2740 K
Gitterstruktur fcc
Gitterkonstante 4,0495 Å
Wärmeleitfähigkeit 235 W/(mK)
Elektrische Leitfähigkeit 37,7 ·106 A/(Vm)
Zugfestigkeit 49 MPa
Tabelle 2.1: Die wichtigsten physikalischen Eigenschaften von reinem Aluminium.
Bauxit, ein an Aluminium-Mineralen reiches Erz, dessen Hauptvorkommen hauptsächlich
außerhalb Europas liegen. In der heute üblichen Prozessführung wird im Bayer-Verfahren
zunächst Aluminiumoxid hergestellt, welches anschließend im Hall-Héroult-Prozess zu
reinem Aluminium weiterverarbeitet wird. Das Aluminium wird dabei durch Schmelzflus-
selektrolyse eines Kryolith-Aluminiumoxid2 Gemischs gewonnen. Obwohl dieses Verfahren
äußerst energieintensiv ist, steigt die Produktion von Primäraluminium mehr oder weniger
kontinuierlich seit Beginn der entsprechenden Datenerhebungen (vergleiche [Ins]). Dies ist
darauf zurückzuführen, dass die Eigenschaften von Aluminium durch Zugabe von bereits
geringen Mengen an Legierungselementen wesentlich verändert bzw. vor allem verbessert
werden können.
Pionierarbeit leistete in dieser Hinsicht Alfred Wilm, der 1911 die Festigkeitssteigerung
von magnesiumhaltigen Aluminium-Kupfer Legierungen beschrieb [Wil11]. Bei abge-
schreckten und einige Zeit bei Raumtemperatur gelagerten Legierungen konnte er dra-
stische Anstiege der Härte beobachten, die mit den damaligen technologischen Möglich-
keiten zwar nicht aufgeklärt werden konnten, aber den Weg zur industriellen Nutzung
von Aluminiumlegierungen wiesen: Durch gezielte Legierung von Aluminium lassen sich
leichte, feste und gut verarbeitbare Werkstoffe herstellen. Als solche waren Aluminium-
legierungen Konstruktionswerkstoffe der Wahl für die aufstrebende Flugzeugindustrie in
der ersten Hälfte des 20. Jahrhunderts, doch auch heute noch sind Aluminiumlegierungen
essentieller Bestandteil jedes nicht-militärischen Flugzeuges. Darüber hinaus werden sie
1Als Zugfestigkeit bezeichnet man die in einem Zugversuch maximal erreichte technische Spannung (ver-
gleiche auch [Haa84]).
2Kryolith ist ein Mineral mit der Zusammensetzung Na3[AlF6].
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entsprechend ihren günstigen Eigenschaften überall dort eingesetzt, wo eine ausgewogene
Kombination von Leichtigkeit und Festigkeit erfordert ist, so z.B. im Flugzeug- und Auto-
mobilbau, im Schienenfahrzeugbau sowie in der Architektur.
Eine Klassifizierung der Aluminiumlegierungen erfolgt konventionsgemäß einerseits hin-
sichtlich ihres Herstellungszwecks und andererseits hinsichtlich ihres Legierungsgehalts.
Man unterscheidet zwischen Knetlegierungen und Gusslegierungen. Unter Knetlegierun-
gen versteht man solche Aluminiumlegierungen, die ausschließlich zur Herstellung von
Walz-, Press- oder Ziehfabrikaten verwendet werden, während Gusslegierungen im Form-
gussverfahren eingesetzt werden [Ost07]. Eine weitere Gruppierung erfolgt dann unter
Betrachtung der Hauptlegierungselemente durch vier Ziffern, deren erste den Legierungs-
typ anzeigt. Da Gusslegierungen in dieser Arbeit nicht untersucht werden, sind in Tabelle
2.2 lediglich die numerischen Bezeichnungen der üblichen Knetlegierungen zusammenge-
fasst. Neben den in Tabelle 2.2 schon aufgeführten Legierungselementen enthält jede tech-
Gruppe Legierungstyp aushärtbar Eigenschaften / Bemerkungen
1xxx Reinaluminium nein korossionsbeständig, hohe elektr. Leitf.
2xxx Al-Cu ja hohe Festigkeit, Flugzeugbau
3xxx Al-Mn nein korossionsbeständig, gut formbar
4xxx Al-Si ja/nein Verwendung als Schweißzusatz
5xxx Al-Mg nein hohe Festigkeit, Schiffbau
6xxx Al-Mg-Si ja schweißbar, Flugzeugbau
7xxx Al-Zn-Mg ja höchste Festigkeit, Raumfahrt
8xxx Sonstige (Al-Li) ja/nein -
Tabelle 2.2: Aluminiumlegierungen werden nach dem Gesichtspunkt ihres jeweiligen Hauptlegie-
rungselements durch einen vierstelligen Zahlencode gekennzeichnet. Die erste Ziffer gibt dabei das
Hauptlegierungselement oder die Hauptlegierungselemente an, während die übrigen drei Ziffern
die spezifische Legierung genauer kennzeichnen. Dargestellt ist hier die Konvention für Knetlegie-
rungen sowie zusätzlich ausgewählte Informationen und die Aushärtbarkeit der entsprechenden
Gruppe.
nische Legierung durchaus noch eine Vielzahl anderer Elemente die entweder bewusst, zur
Feineinstellung der Legierungseigenschaften, hinzugefügt werden oder in Form von Ver-
unreinigungen enthalten sind. Abbildung 2.1 gibt einen knappen Überblick über Haupt-
legierungselemente und die gebräuchlichsten Nebenzusätze.
2.2 Kristallbaufehler und Ausscheidungshärtung
Kristalline Festkörper weichen in ihrer Struktur stets vom Idealbild des ungestörten,
periodischen Gitters ab. Fehlordnungen auf der atomaren bis hin zur makroskopischen
Skala sind nach den thermodynamischen Grundsätzen nicht zu verhindern. Auch wäre
dies eigentlich zu keinem Zeitpunkt wünschenswert, da gerade die Kristalldefekte für
bestimmte physikalische Eigenschaften verantwortlich sind. So können durch Fremda-
tome z.B. energetische Zwischenzustände in der Bandlücke geschaffen werden, die zur
Funktionsweise von Szintillationsdetektoren notwendig sind. Ebenso werden Halbleiter
erst durch die Dotierung mit Fremdatomen technologisch interessant. Mehr noch zeigt
sich die enorme Bedeutung der Kristallbaufehler im Bereich der Strukturwerkstoffe. Ein
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Abbildung 2.1: Die Aufgabe der Hauptlegierungselemente besteht im Wesentlichen in der Festig-
keitssteigerung des Werkstoffs. Nebenlegierungselemente dienen der Feineinstellung der Legie-
rungseigenschaften. Die Grafik ist an [Ost07] angelehnt.
Verständnis der plastischen Verformung setzt den Begriff der Versetzung voraus, Diffusi-
onsprozesse sind zu einem großen Teil leerstellengetrieben und Fremdatome sowie Pha-
sengrenzen verfestigen als Hindernisse für Versetzungen Materialien im Allgemeinen und
Aluminiumlegierungen im Speziellen.
In diesem Abschnitt sollen nun die Kristalldefekte eingeführt werden, die sowohl aus mate-
rialphysikalischer als auch aus methodischer Perspektive essentiell sind. Ebenfalls sollen
in diesem Zuge kurz die entsprechenden Härtungsmechanismen vorgestellt werden. Die
Klassifizierung der Kristalldefekte erfolgt dabei in Anlehnung an [Haa84] und [Got98]
anhand ihrer dimensionalen Ausdehnung.
Punktdefekte
Ein Gitterpunkt kann prinzipiell auf zwei verschiedene Weisen fehlbesetzt bzw. fehlgeord-
net sein. Entweder ist der Gitterplatz unbesetzt, man spricht dann von einer Leerstelle,
oder substitutionell mit einem Fremdatom belegt. Darüber hinaus ist es ebenfalls noch
möglich, dass ein (Fremd-)Atom einen Zwischengitterplatz besetzt. Diese drei möglichen
Punktdefekte werden schematisch in Abbildung 2.2 illustriert. Üblicherweise gehen alle
Abbildung 2.2: Leerstellen, substitutionelle Fremdatome sowie Zwischengitteratome sind soge-
nannte Punktdefekte. Üblicherweise verzerren sie das Grundgitter in ihrer Umgebung. Punktde-
fekte sind dabei sowohl für die Ausscheidungshärtung in Aluminiumlegierungen als auch für die
Positronenspektroskopie von besonderer Bedeutung (siehe auch Abschnitte 3.3 und 4.1).
drei Konfigurationen mit einer mehr oder minder erheblichen Gitterverzerrung einher,
welche die Versetzungsbewegung behindert und somit zu einer Verfestigung führen kann.
Leerstellen haben zudem einen überragenden Einfluss auf die Diffusion von Atomen in
Metallen. Sie steuern und beschleunigen sowohl die Selbstdiffusion als auch die Diffusion
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von Legierungs- bzw. Fremdatomen und katalysieren auf diese Weise die Bildung von Aus-
scheidungen [Meh07]. Die Konzentration von Einfachleerstellen cL ist temperaturabhängig
und lässt sich thermodynamisch berechnen (z.B. [Got98]). Mit der Schwingungsentropie
S1V und der Bildungsenthalpie H1V ergibt sich
cL = e
S1V
kB · e−
H1V
kBT (2.1)
Für Aluminium gilt S1V ≈ 6, 64 · 10−5K/eV sowie H1V ≈ 0, 66eV [Ull91]. Im Vergleich
zu anderen Metallen wie Kupfer oder Eisen ist die Leerstellenbildungsenthalpie in Alu-
minium relativ gering, dennoch beträgt die Gleichgewichtskonzentration von Leerstellen
bei Raumtemperatur lediglich cL ≈ 9, 6 · 10−12 (bei ca. 500°C ist cL ≈ 1 · 10−4). Höhere
Konzentrationen bei geeigneten Temperaturen lassen sich aber durch schnelles Abkühlen,
sogenanntes Abschrecken, einfrieren. In reinem Aluminium ist die Leerstellenwanderungs-
enthalpie bei Raumtemperatur jedoch derart niedrig (≈ 0, 61 eV [Ull91]), dass in diesem
Fall Leerstellen nach kurzer Zeit in verschiedenen Senken, z.B. Korngrenzen oder Verset-
zungen verschwinden.
Im Kontext dieser Arbeit sind Punktdefekte ein wesentlicher Konstituent von Alumini-
umlegierungen, sind es doch gerade verschiedene Fremdatomkonzentrationen, welche die
verschiedenen Al-Werkstoffe unterscheiden, sowie Leerstellen, welche Ausscheidungsvor-
gänge kontrollieren. Darüber hinaus setzen die festkörperphysikalischen Methoden der
Röntgenabsorptions- und Positronenannihilationsspektroskopie gerade bei diesen beiden
Punktdefekten an.
Liniendefekte
Störungen des Kristalls entlang einer Linie bezeichnet man üblicherweise als Versetzungen.
Man unterscheidet zwei Versetzungprototypen: die Stufenversetzung von der Schrauben-
versetzung. Endet eine Netzebene im Kristall selbst, so handelt es sich dabei um eine
Stufenversetzung. Eine Schraubenversetzung entsteht hingegen, wenn ein teilweise ent-
lang einer Ebene aufgeschnittener Kristall parallel zur Schnittfläche verschoben und dann
wieder zusammengesetzt wird. Neben diesen beiden Versetzungstypen (siehe Abbildung
2.3) können auch kompliziertere Liniendefekte im Kristall auftreten, die jedoch stets auf
diese zurückführbar sind. Versetzungen bewegen sich unter Einwirkung von Schubspan-
nungen auf bestimmten Gleitebenen und in bevorzugten Richtungen durch den Kristall.
Ihre Bewegung durch das Gitter ist grundlegend für die plastische Verformung von Kri-
stallen, zu deren Erklärung sie auch 1934 gleichzeitig von mehreren Forschern eingeführt
wurden [Tay34, Oro34, Pol34].
Versetzungen wechselwirken in komplexer Weise mit anderen Versetzungen und Gitterde-
fekten, die damit stark die Bewegungsfähigkeit von Versetzungen, mithin die plastische
Deformation des Werkstoffs beeinflussen. Man unterscheidet dabei Wechselwirkungen, die
auf langreichweitigen, elastischen Verzerrungs- bzw. Spannungsfeldern beruhen, von loka-
len Energiebarrieren wie z.B. Fremdatomen (siehe dazu [Pfe07] oder [Haa84]).
Flächendefekte
Weisen Volumina eines Festkörpers eine unterschiedliche Orientierung, Gitterstruktur,
eine andere chemische Zusammensetzung oder mehrere dieser Differenzierungsmerkmale
gleichzeitig auf, so nennt man die Grenzflächen zwischen diesen Bereichen Flächendefekte.
Das wohl prominenteste Beispiel für einen Flächendefekt ist die Korngrenze, die in poly-
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Abbildung 2.3: Eine Stufenversetzung lässt sich als eingeschobene Halbebene (grün) visualisie-
ren, während eine Schraubenversetzung (links im Bild) die Gitterebenen zu einer kontinuierlichen
Schraubenfläche verzerrt. Versetzungen lassen sich über die Versetzungslinie ~s und den Burgers-
vektor ~b, dessen Konstruktion anschaulich im sogenannten Burgersumlauf (rot) erfolgt, charakte-
risieren. Bei einer Stufenversetzung stehen ~s und ~b senkrecht, im Falle einer Schraubenversetzung
parallel zueinander. Die Skizze ist angelehnt an [Eic09].
kristallinen Materialien zur Grundausstattung des Festkörpers gehört. Eine Korngrenze
trennt Bereiche gleicher Kristallstruktur aber unterschiedlicher Orientierung. Abhängig
vom Ausmaß der gegenseitigen Verkippung differenziert man dabei in Klein- und Groß-
winkelkorngrenzen, wobei zumindest Kleinwinkelkorngrenzen (Drehwinkel ≤ 15°) auf eine
systematische Anordnung von Versetzungen zurückgeführt werden können. Phasengrenz-
flächen trennen nicht notwendigerweise Bereiche unterschiedlicher Orientierung, aber stets
Regionen unterschiedlicher chemischer Zusammensetzung und/oder Gitterstruktur. Beste-
hen große strukturelle Differenzen zwischen den verschiedenen Phasen bildet sich eine
inkohärente Phasengrenzfläche, die von keiner Netzebene einer der beiden Phasen durch-
drungen wird. Mit zunehmender struktureller Ähnlichkeit setzen sich einige Netzebenen
von einer Phase in die andere fort, was den semi-kohärenten Fall kennzeichnet, bis schließ-
lich vollständige Kohärenz vorliegt, die aber durchaus mit starken Verzerrungen einher-
gehen kann. In Abbildung 2.4 sind die drei verschiedenen Phasengrenzflächen skizzenhaft
Abbildung 2.4: Zwischen unterschiedlichen Phasen bilden sich abhängig vom Ausmaß der struk-
turellen Unterschiede entweder inkohärente, semi- bzw. teil-kohärente oder kohärente Phasengrenz-
flächen aus (von links nach rechts). Mit zunehmender Kohärenz nimmt die Anzahl der durch die
Grenzfläche fortgesetzten Gitterebenen zu.
dargestellt. Lässt sich der Aufbau eines Kristalls als eine bestimmte Stapelfolge von klar
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abgegrenzten Ebenen beschreiben, kann es zusätzlich zu einer fehlerhaften Stapelfolge
kommen, die auch einen Flächendefekt, den Stapelfehler repräsentiert (z.B. [Hor06]).
Ausscheidungshärtung
Generell beruhen alle Härtungsmechanismen auf der Behinderung plastischer Verformung
bzw. der Bewegung von Versetzungen. Alle denkbaren Hindernisse müssen dazu das Kri-
stallgitter lokal derart stören, dass ein entstehendes Verzerrungsfeld die Abgleitung von
Versetzungen effektiv behindern kann. Lässt man zunächst die mögliche Zugabe von Legie-
rungselementen zur Grundmatrix unbeachtet, so kann ein Werkstoff kaltverfestigt werden
und im polykristallinen Fall durch Kornfeinung an Festigkeit gewinnen. Unter Kaltverfe-
stigung versteht man dabei die Behinderung der Versetzungsbewegung durch eine hohe
Versetzungsdichte selbst, die zum Beispiel im Zuge einer mechanischen Beanspruchung
entstanden sein kann. Der englische Begriff für dieses Phänomen work hardening ist
begrifflich hier deutlich instruktiver als das deutsche Pendant.
Für polykristalline Materialien ist prinzipiell auch die Korngröße für die Festigkeit des
Werkstoffs entscheidend, da ein einzelnes Korn nur eine bestimmte Anzahl von Verset-
zungen aufnehmen kann und sich dieses zusätzlich nicht unabhängig von anderen Körner
deformieren lässt. Die kritische Schubspannung steigt dabei proportional zur inversen
Wurzel des mittleren Korndurchmessers [Got98]. Besonders die Kornfeinung findet heute
in Gestalt der ultra fine grained materials wieder besondere wissenschaftliche Aufmerk-
samkeit [Est08].
Insbesondere im Kontext von Aluminiumlegierungen beruhen die wesentlichen Mechanis-
men der Festigkeitssteigerung auf der Zulegierung von Fremdatomen zur Aluminiumma-
trix. Die Mischkristallhärtung3 ist ein Resultat der Wechselwirkung zwischen einzelnen
Fremdatomen mit Versetzungen. Legierungsatome unterscheiden sich gewöhnlich sowohl
in ihrer Größe als auch in ihrer elektronischen Struktur stark vom Wirtsatom. Fremda-
tome verursachen folglich eine lokale Verzerrung des Kristallgitters, besitzen ein anderes
Schubmodul und bewirken in elektronischer Hinsicht eine Fehlorganisation, die gewöhnlich
unter dem Begriff des Stapelfehlers subsumiert wird. Insgesamt führen die eben genann-
ten Effekte dazu, dass Versetzungen Fremdatome nicht ungehindert passieren können oder
sich sogar bevorzugt an diesen anlagern, so dass insgesamt eine Verfestigung des Materials
festzustellen ist.
Über die Mischkristallhärtung hinaus ist jedoch die Ausscheidungshärtung technologisch
die bedeutsamste Methode bzw. Erscheinung zur Festigkeitssteigerung von Legierungen.
Im Zuge der Agglomeration von Legierungsatomen können sich Ausscheidungen, also Teil-
chen einer zweiten Phase, mit den oben beschriebenen Grenzflächen in der Matrix bilden.
Aus der Perspektive einer sich bewegenden Versetzung ist es nun von entscheidender
Bedeutung, ob eine Ausscheidung in-, teil- oder vollkohärent zur Matrix ist. Im ersten
Fall kann eine Versetzung nicht in die Ausscheidung einlaufen, da dort keine Gitterebene
der Matrix fortgesetzt ist. Statt dessen wölbt sich die Versetzung unter steigender Schub-
spannung um die Ausscheidung herum, bis sich hinter dieser antiparallele Abschnitte der
Versetzung berühren und die Versetzung sich nunmehr ablösen kann. Dieser Mechanismus
ist als Orowan-Prozess bekannt und in der oberen Hälfte von Abbildung 2.5 illustriert.
Für die zur Ausbildung eines Versetzungsrings um die Ausscheidung erfolderliche Span-
3Unter einem Mischkristall versteht man eine homogene Lösung (bzw. homogene Verteilung) von Frem-
datomen in der Grundmatrix.
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Abbildung 2.5: Versetzungen können Ausscheidungen auf zwei Arten umgehen. Bei inkohärenten
oder groben Ausscheidungen wölben sich Versetzungen im Orowan-Prozess (obere Bildhälfte) um
das Hindernis und hinterlassen schließlich einen Versetzungsring um die Ausscheidung. Die untere
Bildhälfte illustriert das sogenannte Teilchenschneiden. Die Versetzung kann bei (teil-)kohärenten
Ausscheidungen in diese hineinlaufen und abscheren. Dabei wird jedoch die Phasengrenzfläche ver-
größert (siehe blaues Kästchen). Insgesamt wird der Energieaufwand für die Versetzungsbewegung
durch beide Prozesse vergrößert.
nung τOrowan gilt
τOrowan ∝ 1
R
(2.2)
Diese Beziehung ist insofern einsichtig, als dass bei wachsendem Ausscheidungsradius R
die Versetzungskrümmung und damit die aufzubringende Energie sinkt.
Bei (teil-)kohärenten Ausscheidungen besteht für eine Versetzung alternativ die Möglich-
keit, diese zu schneiden. Im Prinzip wirken hier ähnliche Mechanismen wie bei der Misch-
kristallhärtung, doch zusätzlich muss Energie aufgewendet werden, um die Ausscheidung
um den Betrag des Burgersvektors abzuscheren und somit eine neue Phasengrenzfläche
zu schaffen (Abbildung 2.5 unten). Die kritische Spannung τSchneiden ist hier
τSchneiden ∝
√
R (2.3)
Ein optimaler Ausscheidungradius ergibt sich somit dann, wenn sich die kritischen Schub-
spannungen für beide Prozesse gleichen. Allerdings ist dabei zu berücksichtigen, dass ein
Wachstum von Ausscheidungen zwangsläufig mit einer Vergröberung der Auscheidungs-
verteilung einhergeht. Der optimale Zustand der Ausscheidungshärtung ergibt sich in
technologischer Hinsicht dann als Kompromiss zwischen Verteilung und Größe der Aus-
scheidungen (vergleiche dazu auch [Got98]).
Ein ausscheidungshärtendes Legierungssystem muss gewöhnlich die folgenden Vorausset-
zungen erfüllen:
• Die Mischkristallbildung der beiden (oder mehr) Legierungskonstituenten ist
beschränkt.
• Die Löslichkeit mindestens eines Legierungselements nimmt bei sinkender Tempe-
ratur ab.
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• Es gibt eine Tendenz zur Bildung kohärenter Zwischenphasen.
Wird eine solche aushärtbare Legierung, welche den obigen Anforderungen entspricht,
aus dem Mischkristallzustand schnell in Regionen begrenzter Löslichkeit gebracht, also
abgeschreckt, so erzeugt man auf diese Weise einen thermodynamischen Ungleichge-
wichtszustand hinsichtlich des Mischkristalls also auch der eingeschreckten Leerstellen.
Die weitere thermische Behandlung des Materials bestimmt dann die Ausscheidungsbil-
dung (siehe dazu Abbildung 2.6). Weit unterhalb der Löslichkeitstemperatur reicht die
Abbildung 2.6: Nach einer Lösungsglühung (A) bei hoher Temperatur im Phasengebiet des
homogenen Mischkristalls wird die Legierung abgeschreckt (B). Der Mischkristall und die thermi-
schen Leerstellen werden dabei eingefroren. Bei der anschließenden Auslagerung (C) beginnt die
Ausscheidungssequenz mit der Bildung von Legierungsatomagglomeraten und später von metasta-
bilen Zwischenphasen. Die genaue zeitliche Dauer der verschiedenen Wärmebehandlungsschritte
ist hier nur schematisch dargestellt und hängt wesentlich von der Legierungszusammensetzung ab.
Energie gewöhnlich nicht zur Bildung der eigentlichen Gleichgewichtsphase, sondern es
formieren sich vielmehr metastabile Zwischenphasen. Die so abhängig von Temperatur
und Zeit durchlaufene Ausscheidungssequenz ist bei Aluminiumlegierungen, die üblicher-
weise mehr als zwei Legierungselemente enthalten, äußerst komplex. Die Entmischung der
eingeschreckten homogenen Verteilung von Legierungsatomen verläuft dabei meist nach
dem folgenden groben Schema: Auf die Agglomeration von Legierungsatomen, sogenann-
ten Cluster, folgt die Bildung von Zonen, ausgedehnten und flächigen Clustern mit einer
kristallographischen Orientierung. Schließlich scheiden sich Phasen, also Ausscheidungen
mit innerer kristallographischer Struktur und bestimmter Stöchiometrie aus. Inwiefern
diese Ausscheidungssequenz durchschritten wird, hängt ganz von den Parametern der
angewandten Wärmebehandlung ab, die für Aluminiumlegierungen durch die in Tabelle
2.3 zusammengefasste Konvention spezifiziert ist. Für aushärtbare Aluminiumlegierungen
bleibt in jedem Fall festzuhalten, dass über eine geeignete Prozessführung während der
Wärmebehandlung die Ausscheidungsbildung beeinflusst und damit bestimmte mechani-
sche Eigenschaften eingestellt werden können. Eine ausführliche Darstellung der gebräuch-
lichen Parameter findet sich abhängig von der Legierungszusammensetzung in [Com90]
oder [Ost07].
2.3 Das System Al-Cu-Mg
Aluminiumwerkstoffe mit Hauptlegierungselement Kupfer zählen zu den mittel- bis hoch-
festen Legierungen. Wichtige Nebenlegierungselemente des Al-Cu Systems sind Magne-
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Bezeichnung Wärmebehandlung
T1 abgeschreckt aus der Warmumformung und kaltausgela-
gert in einen weitgehend stabilen Zustand
T2 abgeschreckt aus der Warmumformung, kaltumge-
formt und kaltausgelagert in einen weitgehend stabilen
Zustand
T3 lösungsgeglüht, kaltumgeformt und kaltausgelagert in
einen weitgehend stabilen Zustand
T4 lösungsgeglüht und kaltausgelagert in einen weitgehend
stabilen Zustand
T5 abgeschreckt aus der Warmumformung und warmausge-
lagert
T6 lösungsgeglüht und warmausgelagert
T7 lösungsgeglüht und überaltert
T8 lösungsgeglüht, kaltumgeformt und warmausgelagert
T9 lösungsgeglüht, warmausgelagert und kaltumgeformt
Tabelle 2.3: Die durch Wärmebehandlung einstellbaren Zustände von aushärtbaren Aluminium-
knetlegierungen werden konventionsgemäß mit dem Buchstaben T sowie einer nachfolgenden Ziffer
gekennzeichnet. Die üblichen Werte der Parameter Zeit und Temperatur hängen für jeden Schritt
der Wärmebehandlung vom Legierungstyp ab und können z.B. in [Com90] nachgeschlagen werden.
sium, Silizium sowie Mangan, wobei die Aushärtung dieses Systems wesentlich durch den
Magnesiumanteil gesteuert werden kann [Com90, Ost07]. Legierungen der 2xxx-Gruppe
gelten erst mit einem Kupfergehalt von mehr als 6 Gewichtsprozent (kurz Gew.-%) als
schweissbar, da erst dann die Warmrissbildung während des Schweissens abnimmt. Ein
Problem aller kupferhaltigen Aluminiumlegierungen, die gesteigerte Korrosionsanfällig-
keit, tritt in diesem System besonders verstärkt auf. In korrosiver Atmosphäre ohne zusätz-
liche Schutzmaßnahmen, wie z.B. die Aufbringung von Reinaluminiumschichten, kommt
es verstärkt zur Lochkorrosion [Ost07]. Obwohl die Untersuchung von Al-Cu bzw. Al-Cu-
Mg Legierungen bereits vor mehr als einhundert Jahren zur Entdeckung der Nutzbarkeit
von Aluminiumlegierungen geführt hat [Wil11] und die ersten industriellen Legierungen
bereit in den dreißiger Jahren des 20. Jahrhunderts eingeführt wurden, verwendet vor
allem die Flugzeugindustrie Walz- und Ziehprodukte mit Cu-Anteilen von 2 bis 6 Gew-%
bis heute [Hor01]. Tabelle 2.4 zeigt die Zusammensetzung einiger gebräuchlicher Al-Cu-Mg
Legierungen (vergleiche [Com90] für eine ausführlichere Liste der 2xxx Gruppe). Al-Cu-
Mg Legierungen werden meistens im kalt ausgehärteten Zustand T4 verwendet und haben
damit eine Lösungsglühung bei ca. 495°C, eine nachfolgende Abschreckung auf ungefähr
Raumtemperatur sowie eine viertägige Auslagerung ebenfalls bei Raumtemperatur durch-
laufen.
Die Grundlage aller auf Al-Cu basierenden Legierungen bildet das binäre Al-Cu Pha-
sendiagramm, das durch einen eutektischen Punkt bei 547 °C sowie 33,2 Gew.-% Kup-
feranteil, aber vor allem durch eine begrenzte und mit sinkender Temperatur abfallende
Löslichkeit von Kupfer gekennzeichnet ist (siehe Abbildung 2.7). Bei Raumtemperatur
ist eine Lösung von weniger als 0,1 Gew.-% Kupfer im thermischen Gleichgewicht, so
dass das Al-Cu System quasi prototypisch für die in Abschnitt 2.2 aufgestellten Voraus-
setzungen für aushärtbare Legierungen ist. Al-Cu Legierungen im thermodynamischen
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Legierung Cu Mg Li Mn Fe Si
2017 4,00 0,60 – 0,70 0,70 0,50
2024 4,20 1,50 – 0,60 0,50 0,50
2124 4,20 1,50 – 0,60 0,30 0,20
2224 4,10 1,50 – 0,60 0,15 0,12
2324 4,10 1,50 – 0,60 0,12 0,10
2091 2,00 1,50 2,00 – 0,30 0,20
Tabelle 2.4: Die Zusammensetzung einiger technischer Al-Cu-Mg Legierungen in Gew.-% zeigt,
dass meist ein Cu/Mg Verhältnis größer 2:1 eingestellt wird. Verunreinigungen wie Fe und Si sind
in den meisten Al-Cu-Mg Legierungen enthalten, da ihre Entfernung ökonomisch nicht sinnvoll
ist. Die Angaben für Fe und Si sind als Maximalwerte zu verstehen, die restlichen Anteile hin-
gegen als Mittelwerte. Li-haltige Legierungen werden meist nur für Spezialfälle verwendet, da sie
giesstechnisch besondere Ansprüche stellen [Ost07].
Abbildung 2.7: Das Phasendiagramm der binären Legierung Al-Cu besitzt einen eutektischen
Punkt bei 33,2 Gew.-% Cu und 547°C. In Rot sind die ungefähren Löslichkeitsgrenzen bzw. Bil-
dungstemperaturen der in der Ausscheidungssequenz auftretenden (metastabilen) Phasen nach
[Ost07] dargestellt.
Gleichgewicht bestehen sowohl aus dem α-Mischkristall als auch aus der dazu inkohären-
ten θ-Phase (Al2Cu). Wird eine Al-Cu Legierung nach dem Abschreckvorgang jedoch bei
üblichen Temperaturen ausgelagert, reicht die thermische Energie nicht zur Ausbildung
der θ-Phase. Abhängig von Auslagerungsdauer und -temperatur werden statt dessen die
verschiedenen Stadien der folgenden Ausscheidungssequenz durchlaufen:
SSS → GPI → GPII (θ′′) → θ′ → θ
Der Mischkristall SSS (von engl.: Supersaturated Solid Solution) zerfällt dabei zunächst
in GP-Zonen vom Typ I bzw. II. Es handelt sich dabei im Fall I um monoatomare Kupfer-
scheiben auf den {100}-Ebenen der Aluminiummatrix bzw. um regelmäßige Ansammlun-
gen solcher Ebenen (eine Überstruktur aus alternierenden Aluminium- und Kupferebenen)
im Fall II. Die Entdeckung dieses zonenförmigen Ausscheidungstyps gelang unabhängig
voneinander Guinier [Gui39] und Preston [Pre38] Ende der 30er Jahre des 20. Jahrhun-
derts, zu deren Ehren solche Gebilde stets als GP-Zonen bezeichnet werden. Technologisch
sind sie außerdem von besonderem Interesse, da die Entdeckung Wilms, die Aushärtung
von Al-Cu, im Wesentlichen mit der Bildung von GPI- und GPII-Zonen korreliert ist. Eine
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kurze kristallographische Übersicht der an den Ausscheidungsprozessen in Al-Cu betei-
ligten Phasen enthält Tabelle 2.5. Auch wenn reine Al-Cu Legierungen ohne signifikante
Ausscheidung Struktur Stöchiometrie
GPI monoatomare Cu-Lage auf {100}-Ebenen k.A.
GPII/θ′′ GPI Überstruktur, Cu-Ebenen getrennt von je 2-3
Al-Ebenen
Al3Cu
θ′ tetragonal Al2Cu
θ tetragonal Al2Cu
Tabelle 2.5: Die Ausscheidungssequenz von Al-Cu beinhaltet neben der reinen Agglomeration
von Cu die oben aufgeführten Phasen bzw. Ausscheidungen. Angaben zur Stöchiometrie sind für
GPI- bzw. GPII-Zonen nicht unbedingt sinnvoll, da in beiden Fällen eine klassische Gitterstruktur
fehlt. Die Angaben hier sind [Wan05] und den dort enthaltetenen Referenzen entnommen. Die
Stöchiometrie der GPI-Zonen ist bis heute ungeklärt, so dass hier keine Angabe (k.A.) erfolgt.
Konzentrationen von anderen Legierungselementen industriell nur in Spezialfällen einsetz-
bar sind, werden sie wissenschaftlich oft als Referenzmaterial verwendet. Außerdem lassen
sich an diesem System die grundlegenden Prozesse der Ausscheidungshärtung konkreter
verdeutlichen:
Durch Lösungsglühung und Abschreckung werden sowohl die homogene Verteilung der
Cu-Atome als auch ein großer Anteil der thermischen Leerstellen durch die Bildung
von Leerstellen-Kupfer Komplexen eingeschreckt. Diffusion mittels Leerstellen treibt die
Agglomeration von Cu auf den Würfelflächen des Aluminiumgitters zu kohärenten GPI-
Zonen. Mit zunehmender Auslagerungsdauer- und temperatur steigt der Ordnungsgrad
der ausgeschiedenen Phasen mit der Bildung von GPII-Zonen über die teilkohärente
θ′ bis hin zur Gleichgewichtsphase θ. Für aushärtbare Aluminiumlegierungen gilt das
eben beschriebene Ausscheidungsschema scherenschnittartig und kann somit als Start-
und Referenzpunkt auch für andere Legierungssysteme herangezogen werden. Weiterfüh-
rende und detailliertere Beschreibungen dieser speziellen Ausscheidungssequenz finden
sich sowohl in [Ost07] als auch in [Wan05].
Auf einer abstrakten Ebene ändern sich die oben beschriebenen Ausscheidungsprozesse
durch die Zugabe von Magnesium nicht. Dennoch verlässt man bei Magnesiumanteilen
von mehr als 0,3 Gew.-% die Region der durch die θ-Phase bestimmten Ausscheidungs-
sequenz (siehe Abbildung 2.8). Abhängig von der genauen Zusammensetzung einer ter-
nären Al-Cu-Mg Legierung können die θ-, die S-, die T-Phase oder Mischungen davon
die stabile Gleichgewichtsphase sein. Obschon sich damit nicht die Grundzüge des Aus-
scheidungsprozesses ändern, werden dessen Details wesentlich beeinflusst. Von besonderer
technologischer Bedeutung ist dabei die Tatsache, dass die Zugabe von Magnesium die
Kaltaushärtung beschleunigt und auch verstärkt. Für ternäre Systeme im S-Phasengebiet
verläuft die Ausscheidungssequenz nach dem Schema:
SSS → GPB → GPBII (S”) → S’/S
Die frühesten systematischen Untersuchungen gehen dabei auf [Sil61] und besonders auf
[Bag52] zurück, nach welchem die kohärenten Ausscheidungszonen in Al-Cu-Mg Legie-
rungen Guinier-Preston-Bagaryatski (GPB) Zonen benannt wurden. Die Phasen S” sowie
S’ wurden zwar in frühen Untersuchungen zur Ausscheidungsbildung als eigenständige
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Abbildung 2.8: Der aluminiumreiche Ausschnitt des bei 200°C isotherm geschnittenen ternären
Al-Cu-Mg Phasendiagramms zeigt, dass durch Zugabe von Mg die Phasenverhältnisse deutlich
verändert werden können. Zusätzlich zu der von Al-Cu bekannten θ-Phase können je nach Mg
Gehalt auch S- oder T-Phasen gebildet werden. Die Grafik ist angelehnt an [Wan05].
Ausscheidungsphasen eingeführt, konnten inzwischen aber auf GPBII-Zonen bzw. die S-
Phase zurückgeführt werden [Wan05]. Im Vergleich zum binären Al-Cu System ist hier
die Ausscheidungsbildung in frühen Stadien ungleich komplizierter, da mit dem Zusatz
von Mg ein zusätzlicher Freiheitsgrad entstanden ist. Dennoch sorgen auch in diesem Fall
kohärente, feinverteilte GPB-Zonen für den erwünschten Anstieg der Festigkeit bei Kal-
taushärtung. Eine umfassende Diskussion aller möglicherweise auftretenden Phasen und
Ausscheidungen sowie deren Struktur würde den hier zur Verfügung stehenden Rahmen
sprengen, findet sich aber in [Wan05]. Eine noch ausführlichere, aber rein deskriptive
Darstellung zu diesem System ist [Tea05a]. Tabelle 2.6 fasst einige Strukturdaten der
eben genannten Quellen zusammen. Der aktuelle Stand der Forschung wird in Kapitel 5
Ausscheidung Struktur Stöchiometrie
GPBI ausgedehnte Cu-Mg Cluster k.A.
GPBII orthorhombisch k.A.
S orthorhombisch Al2CuMg
Tabelle 2.6: Ausgewählte strukturelle Daten der wichtigsten Phasen der Al-Cu-Mg Ausschei-
dungssequenz nach [Wan05]. Weitere Informationen sind [Wan05] und den dort enthaltenen Refe-
renzen zu entnehmen. Für GPBI- sowie GPBII-Zonen existieren mehrere zum Teil widersprüchliche
Angaben zur Stöchiometrie, so dass hier keine Angabe (k.A.) erfolgen kann.
diskutiert.
2.4 Das System Al-Mg-Si
Im Gegensatz zum Al-Cu-Mg System kann das Ausscheidungsverhalten einer ebenfalls
ternären Al-Mg-Si Legierung nicht als Modifikation einer binären Mischung gedeutet wer-
den. Weder Al-Mg noch Al-Si zählen zu den aushärtbaren Legierungen, sondern repräsen-
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tieren bei RT in den üblichen Konzentrationen Systeme mit reiner Mischkristallbildung
(Al-Mg) bzw. mit fast vollständiger Unlöslichkeit des Legierungselements (Al-Si) ohne
Existenz einer intermetallischen Phase. In dieser Hinsicht ist das System Al-Mg-Si also
mehr als die Summe seiner Teile, da die 6xxx Gruppe der Aluminiumlegierungen heute
zu den technologisch bedeutsamsten Aluminiumwerkstoffen zählt. Mit Legierungen dieses
Systems lassen sich mittlere bis hohe Festigkeiten erzielen, wobei ihre herausstechend-
sten Merkmale jedoch die gute Schweißbarkeit, die geringe Dichte (im Vergleich zur 2xxx
Gruppe) sowie die gute Korrosionsbeständigkeit sind [Ost07]. Vor allem ihre Schweiß-
barkeit macht diese Legierungsklasse zu einem bevorzugten Konstruktionswerkstoff der
Luftfahrt- und Automobilindustrie.
Im Gegensatz zum ternären Al-Cu-Mg System wird die Legierung Al-Mg-Si wesentlich
von der intermetallischen Phase β bzw. Mg2Si dominiert. Abbildung 2.9 zeigt einen iso-
thermen Schnitt des Phasendiagramms bei 550°C. Man erkennt, dass neben Mg2Si im
gesamten Mischungsbereich keine weitere Phase, sondern lediglich Mischkristalle vorkom-
men. Die grundlegende Ausscheidungssequenz in Al-Mg-Si Legierungen entspricht dem
Abbildung 2.9: Der isotherme Schnitt bei 550°C des Phasendiagramms von Al-Mg-Si zeigt, dass
Mg2Si die einzige intermetallische Phase dieses Systems ist. Die üblichen Zusammensetzungen von
technischen Aluminiumlegierungen liegen in der aluminiumreichen Ecke des Diagramms (vergleiche
auch Abbildung 2.10). Diese Abbildung ist [Tea05b] entnommen.
folgenden Schema:
SSS → GP → β′′ → β′ → β
Nach einer Lösungsglühung bei 560°C bilden sich wiederum zunächst flächige, kohärente
Ausscheidungen, die auch in diesem System als GP-Zonen bezeichnet werden. Die wei-
tere Entwicklung erfolgt dann über die metastabilen und kohärenten bzw. teil-kohärenten
Zwischenphasen β′′ und β′ hin zur inkohärenten Gleichgewichtsphase β [Ost07]. Ausge-
wählte strukturelle Daten der genannten Phasen sind in Tabelle 2.7 zusammengefasst.
Technologisch bedeutsame Zustände maximaler Härte sind primär durch die Existenz der
β′′ gekennzeichnet [Rav04]. Erzeugt werden solche Zustände mit einer Wärmebehandlung
des Typs T6, die für Legierungen dieses Systems eine Warmauslagerung von vier Stunden
bei ca. 185°C umfasst. Im industriellen Rahmen kann dies oftmals mit der Prozessstufe des
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Ausscheidung Struktur Stöchiometrie
GP abwechselnde Reihen von Mg und Si entlang [100] meist Mg / Si ≤ 1
GPII/β′′ monoklin k.A.
β′ hexagonal Mg1,7Si
β kubisch-flächenzentriert (CaF2-Typ) Mg2Si
Tabelle 2.7: Ausgewählte strukturelle Daten der wichtigsten Phasen der Al-Mg-Si Ausscheidungs-
sequenz nach [Rav04]. Weitere Informationen sind [Rav04] und den dort enthaltenen Referenzen
zu entnehmen. Für GPII-Zonen existieren mehrere zum Teil widersprüchliche Angaben zur Stö-
chiometrie, so dass hier keine Angabe (k.A.) erfolgt.
Lackeinbrennens sinnvoll verbunden werden. Eine eventuell ungewollte Kaltauslagerung
von Al-Mg-Si Werkstoffen zwischen Abschreckung und Warmauslagerung ist jedoch aus
logistischen Gründen oft nicht zu verhindern und führt abhängig von der Legierungszu-
sammensetzung zu einer Veränderung des Aushärtverhaltens bei Warmauslagerung, die
je nach Ausprägung als positiver oder negativer Effekt der Kaltauslagerung bezeichnet
wird [Pas66]. Für Al-Mg-Si Legierungen mit relativ geringem Legierungsgehalt beobach-
tet man eine Verstärkung der Warmaushärtung nach vorheriger Kaltaushärtung, während
höher legierte Werkstoffe ein konträres Verhalten zeigen [Ost07]. In Abbildung 2.10 ist die
ungefähre Grenze des positiven Effekts der Kaltauslagerung zusammen mit Beispielen eini-
ger gebräuchlicher Aluminiumlegierungen der 6xxx Gruppe dargestellt. Hinsichtlich des
Abbildung 2.10: Viele technische Al-Mg-Si Legierungen liegen mit ihrer Zusammensetzung im
Bereich des negativen Effekts einer Kaltauslagerung auf das Warmaushärtungsverhalten. Außer-
dem enthalten viele Legierungen Cu als Nebenlegierungselement (Cu-haltig = rot, kein Cu = grün),
wodurch die Korrosionsanfälligkeit steigt. Außerdem bewirkt ein Si-Überschuss über die Stöchio-
metrie der Gleichgewichtsphase eine Beschleunigung der Warmaushärtungskinetik. Die Grafik ist
[Ost07] entnommen.
positiven Effekts ist zusätzlich zu beachten, dass die dabei möglichen Härtegrade meist
unterhalb derjenigen liegen, welche Werkstoffe mit negativ beeinflusster Warmauslagerung
erreichen können. Durch eine geeignete Prozessführung kann das Warmaushärtungsver-
halten bei unvermeidbarer Kaltauslagerung jedoch verbessert werden. Zu entsprechen-
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den Maßnahmen zählen z.B. Stufenabschreckung, Stabilisierungsglühen oder Rückglühen
(siehe dazu [Ost07]).
Die Zugabe von weiteren Nebenlegierungselementen sorgt für eine gesteigerte Komple-
xität hinsichtlich der Ausscheidungssequenz sowie der möglichen Phasen. Auf eine aus-
führlichere Diskussion aktueller Forschungsansätze sei hier auf Kapitel 5 verwiesen. Eine
Übersicht über Phasen sowie Strukturen in Al-Mg-Si Legierungen bieten [Rav04] sowie
[Tea05b].
3 Positronenspektroskopie
Das Positron war und ist seit seinem experimentellen Nachweis 1933 durch Anderson
[And33] bis heute Gegenstand intensiver Forschung. Das Interesse richtet sich dabei jedoch
nicht allein auf die Eigenschaften des Positrons, die es als Elementar- und Antiteilchen
des Elektrons aufweist, sondern zu einem Großteil auch auf die Gebiete der Festkörper-
analytik, welche durch das Positron als Sonde erschlossen werden. Seit den 40er Jahren
des letzten Jahrhunderts werden Positronen und die bei ihrer Annihilation entstehende
γ-Strahlung verwendet, um Festkörper zu untersuchen. Dabei erkannte man dreißig Jahre
nach der Entdeckung des Positrons, dass die Beobachtungsgrößen der Annihilationsstrah-
lung (Positronenlebensdauer sowie Winkelkorrelation und Dopplerverbreiterung der Anni-
hilationsquanten) charakteristisch von Gitterdefekten beeinflusst werden. Beispielsweise
konnte schon bald der Einfluss thermischer Leerstellen auf die Lebensdauer von Positro-
nen im Festkörper nachgewiesen werden [Mac67]. Heute handelt es sich bei der Positro-
nenannihilationsspektroskopie (PAS), welche die verschiedenen auf der „Sonde“ Positron
beruhenden Methoden begrifflich bündelt, um eine etablierte und anerkannte Methode zur
Untersuchung von Kristalldefekten im Allgemeinen und atomaren Fehlstellen im Beson-
deren.
Während in der Frühzeit der PAS insbesondere Metalle untersucht wurden, haben sich
Halbleiter und Polymere als weitere Forschungsfelder etabliert. Hinsichtlich metallischer
Systeme werden heute vor allem Legierungen und dünne Schichten untersucht. Ein frü-
her Überblick aus dem Jahre 1973 über die experimentellen Methoden der PAS stammt
von West [Wes74], während die theoretischen Grundlagen 1994 von Puska und Nieminen
zusammengefasst wurden [Pus94]. Obwohl sowohl in theoretischer als auch experimenteller
Hinsicht, z.B. bzgl. der zunehmenden Digitalisierung der Messapparaturen, Fortschritte
zu verzeichnen sind, können beide Veröffentlichungen grundsätzlich auch heute noch als
aktuell betrachtet werden.
Ziel dieses Kapitels ist es, den Weg eines Positrons von der Quelle über die Wechselwir-
kung mit Materie bis hin zur Zerstrahlung nachzuzeichnen und die entsprechenden physi-
kalischen Grundlagen zu erläutern. Dabei soll insbesondere dargelegt werden, auf welche
Weise Positronen als Fehlstellensonden agieren und wie die Parameter der Annihilations-
strahlung zur Charakterisierung von Festkörpern eingesetzt werden können. Außerdem
werden die zwei experimentellen Methoden, welche im Rahmen dieser Arbeit verwendet
wurden, sowie deren theoretische und analytische Basis vorgestellt. Auf die Messung der
Winkelkorrelation ACAR (Angular Correlation of Annihilation Radiation) soll dabei nicht
näher eingegangen werden (siehe stattdessen z.B. [Sie80]).
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3.1 Positronenquellen
Für die Positronenspektroskopie bildet die Herstellung bzw. Aufbereitung von Positronen
einen ersten Schritt. Prinzipiell können Positronen auf drei verschiedene Arten gewonnen
werden:
• β+-Zerfall neutronenarmer Isotope
• Paarbildung
• Zerfall des Anti-Myons µ+
Während die beiden letztgenannten Möglichkeiten den Einsatz von Großgeräten zur
Erzeugung der notwendigen Energien voraussetzen, werden für den gewöhnlichen Labor-
gebrauch meistens neutronenarme Isotope als Positronenquellen eingesetzt. 22Na hat sich
dabei als gebräuchlichstes Isotop durchgesetzt, erfüllt es doch die typischen Anforderungen
an eine Laborquelle, wie gute Verfügbarkeit bzw. Herstellbarkeit und eine ausreichende
Halbwertszeit. Es besitzt eine Halbwertszeit von 2,6 Jahren (siehe Abbildung 3.1) und ist
ungiftig. Weiterhin besitzt das β-Spektrum von 22Na eine Maximalenergie von 544 keV
und erlaubt damit an den meisten Materialien Messungen im sogenannten Bulk, so dass
Oberflächeneffekte vernachlässigt werden können. Das prompte γ-Quant von 1,275 MeV
direkt nach dem β+-Zerfall ermöglicht ferner erst die Messung der Positronenlebensdauer
bei Verwendung dieser Quelle. 22Na liegt gewöhnlich als Salz in Form von NaCl vor, das
in einer mikrometerdünnen Metall- oder Kaptonfolie eingeschlossen wird.
Je nach Verwendungszweck kann jedoch auch der Einsatz anderer Isotope erforderlich
sein. So wird bei der sogenannten HMA (High Momentum Analysis: siehe Abschnitt 6.1
für Details) eine 68Ge Quelle eingesetzt, da in diesem Fall der Untergrund hochenerge-
tischer γ-Quanten (wie des 1,275 MeV Quants) vermieden werden muss. 68Ge zerfällt
Abbildung 3.1: Zerfallsschema von 22Naund 68Ge. Das prompte 1,275 MeV γ-Quant der 22Na-
Quelle ermöglicht die Messung der Positronenlebensdauer. Im Gegensatz dazu kann 68Ge für
spezielle Anwendungen wie die HMA (siehe Abschnitt 6.1) eingesetzt werden, bei denen eine
nahezu untergrundfreie Positronenquelle benötigt wird.
über Elektroneneinfang in 68Ga, welches Positronen mit einer Maximalenergie von 1,89
MeV emittiert (siehe Abbildung 3.1). Aufgrund der für den Laborgebrauch relativ kurzen
Halbwertszeit von 271 Tagen muss 68Ge regelmäßig über eine (d,3n)-Reaktion aktiviert
werden. Als Targetmaterial werden dabei GaP-Wafer verwendet, wodurch Ge im Kristall
eingeschlossen und einfach gehandhabt werden kann. Die höhere Endpunktsenergie des
β+-Spektrums von 68Ge hat natürlich eine höhere Eindringtiefe der Positronen zur Folge,
die bei der Probendimensionierung berücksichtigt werden muss.
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Während die Positronen einer radioaktiven Quelle zumeist direkt verwendet werden kön-
nen und durch die relativ hohen kinetischen Energien Volumenmessungen ermöglichen,
müssen Positronen die durch Paarbildung oder den Zerfall des Anti-Myons erzeugt wer-
den zumeist erst aufbereitet werden. Eine Ausnahme stellt in dieser Hinsicht das GiPS
(Gamma-induced Positron Spectroscopy) Projekt dar, bei dem durch intensive Rönt-
genstrahlung Positronen direkt im zu untersuchenden Probenmaterial gebildet werden
[KR09]. Meistens werden aus per Paarbildung gewonnen Positronen jedoch Positronen-
strahlen erzeugt, wobei die Hauptproblematik darin liegt, monoenergetische Positronen zu
generieren, die mit Elektronenoptiken der Probe zugeführt werden. Ein solches Konzept
wird z.B. am Forschungsreaktor FRM II in München am NEPOMUC Projekt verfolgt
[Hug06]. Nichtsdestotrotz lassen sich auch mit Hilfe von radioaktiven Quellen monoenerge-
tische Positronenstrahlen erzeugen wie z.B. an der Bonner-Positronen-Mikrosonde (BPM)
(siehe Abschnitt 6.1). Für die Untersuchung von Festkörpern spielt die Wahl zwischen
einer radioaktiven Quelle und einem Positronenstrahl hinsichtlich des untersuchten Pro-
benvolumens eine große Rolle. Monoenergetische Positronenstrahlen besitzen gewöhn-
lich eine deutlich niedrigere kinetische Energie als Positronen eines radioaktiven Isotops,
wodurch die Eindringtiefe drastisch reduziert wird. Gerade dies kann jedoch ein durch-
aus erwünschter Effekt sein, um z.B. dünne Schichten oder Oberflächen zu untersuchen.
Außerdem besteht mit Positronenstrahlen die Möglichkeit, Messungen auf der Mikrome-
terskala ortsaufgelöst durchzuführen [Gre97].
3.2 Positronen im Festkörper
Dringen Positronen in einen Festkörper ein, verlieren sie innerhalb weniger Pikosekunden
den Großteil ihrer kinetischen Energie und werden auf die thermische Energie des Fest-
körpers abgebremst. Die genaue Dauer dieses als Thermalisation bezeichneten Prozesses
ist zwar letztlich abhängig von der zu erreichenden thermischen Energie, allerdings ist sie
in einem weiten Bereich um 273 K nahezu konstant bei ca. 3 ps. Lediglich bei Temperatu-
ren unterhalb von 30 K, vor allem im mK Bereich, steigt die Thermalisationsdauer stark
an [Jen90]. Abhängig von der momentanen kinetischen Energie der Positronen tragen
verschiedene Prozesse zur Thermalisation bei [Pus94]:
• Ekin ∼ 1 MeV 7→ Bremsstrahlung
• Ekin ∼ 100 keV 7→ inelastische Streuung an Elektronen
• Ekin ∼ 10 eV 7→ Anregung von Plasmonen
• Ekin ≤ 1 eV 7→ Anregung von Phononen
Durch diese Wechselwirkungsmechanismen wird ebenfalls die Reichweite bzw. die Ein-
dringtiefe von Positronen in Festkörper bestimmt, welche damit wesentlich von der kineti-
sche Energie der Positronen aber auch von der Dichte des penetrierten Materials abhängt.
Außerdem ist bei radioaktiven Quellen im Gegensatz zu Positronenstrahlen die Breite
des β-Spektrums zu berücksichtigen. In beiden Fällen lässt sich das Implantationsprofil
bzw. die mittlere Eindringtiefe jedoch über empirisch verifizierte Formeln abschätzen. Das
Implantationsprofil I von Positronen einer radioaktiven Quelle kann nach [Pus94] durch
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Abbildung 3.2: Das Implantantationsprofil von Positronen einer radioaktiven Quelle hängt empi-
risch von der Maximalenergie der emittierten Positronen und der Dichte des penetrierten Materials
ab. Sowohl mit 22Na als auch 68Ge können Bulk-Eigenschaften von Festkörpern untersucht werden.
die Gleichung 3.1 abgeschätzt werden (siehe auch Abbildung 3.2).
I(d) = e−α+d mit α+ = 17
ρ
E1,43max
(3.1)
Emax bezeichnet dabei die Endpunktsenergie des β+-Spektrums in MeV und ρ die Dichte
des untersuchten Materials. Der Parameter α+ steht hier für die mittlere Eindringtiefe
von Positronen in cm−1.
Für monoenergetische Strahlen lässt sich die mittlere Eindringtiefe z durch die empirische
Formel 3.2 nach [Pus94] abschätzen.
z =
A
ρ
En (3.2)
E steht hier für die kinetische Energie der Positronen in keV, ρ für die Dichte des Proben-
materials und bei den Parametern A und n handelt es sich um empirisch bestimmte Grö-
ßen [Pus94]. Für Metalle wurden beispielsweise A = 4, 0 µg
cm2keV n
sowie n = 1, 6 bestimmt.
Abbildung 3.3 zeigt die auf diese Weise berechneten mittleren Eindringtiefen für einige
Metalle sowie die Form des Implantationsprofils in Aluminium. Für eine genaue Darstel-
lung dieser Makhov-Profile sei hier auf [Mak61] verwiesen.
Im Anschluss an die Thermalisation vollzieht ein Positron eine zufällige Diffusionsbewe-
gung im Festkörper, einen dreidimensionalen random-walk. Die Größenordnung der ent-
sprechenden Diffusionskonstanten D liegt bei Metallen meist in der Größenordnung von
10−4m
2
s
[Pus94]. Bei einer Positronenlebensdauer τ von 100 bis 300 ps in Metallen erge-
ben sich für die Diffusionslänge L anhand der Beziehung L ≈ √6 ·D · τ Werte zwischen
250 und 450 nm für defektfreie Proben. Damit ist das Positron eine höchst mobile Sonde
und kann während der Diffusion bis zu 107 Atom- bzw. Gitterplätze abtasten (siehe dazu
[Pus94]).
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Abbildung 3.3: Die linke Seite der Abbildung stellt die mittlere Eindringtiefe von Positronen
in Abhängigkeit von ihrer kinetischen Energie dar. Diese beträgt für Positronenstrahlen gewöhn-
lich einige Mikrometer. Das Implantationsprofil der Positronen entspricht einem Makhov-Profil
(rechte Seite) [Mak61], [Val83]. Die Durchstimmung der Strahlenergie ermöglicht damit z.B. die
Bestimmung von tiefenaufgelösten Defektprofilen.
3.3 Positronenfallen und Annihilation
Neben der diffusiven Bewegung von Positronen im Festkörper erlangt die Positronenspek-
troskopie ihre besondere Bedeutung durch die mögliche Lokalisierung von Positronen in
und an Kristalldefekten, die ihren Ausdruck in einer Veränderung der Annihilationspa-
rameter findet. Prinzipiell ist es zwar möglich, dass Positronen bereits vor oder während
der Thermalisation eingefangen werde, jedoch konnte am Beispiel von Al gezeigt werden,
dass der sogenannte nicht-thermische Einfang im Allgemeinen vernachlässigt werden kann
[Jen91].
Aus der Perspektive eines Positrons besteht ein Festkörper hauptsächlich aus den absto-
ßenden Coulomb-Potentialen der Atomrümpfe. Im idealen Kristallgitter besetzen Positro-
nen deshalb Blochzustände im Zwischengitter. Verringert sich jedoch lokal das absto-
ßende Potential, so wird das Positron an der entsprechenden Stelle, der Positronenfalle,
lokalisiert. Dies ist stets der Fall, wenn das Positron auf offenes Volumen im Festkörper
trifft, also z.B. auf Poren, Großwinkelkorngrenzen oder Versetzungen (siehe Abschnitt
2.2). Abbildung 3.4 illustriert die Potentialverhältnisse für ein Positron am Beispiel einer
Leerstelle. Ganz allgemein kann jedoch jede Abweichung von der idealen Gitterperiodi-
zität, also jeder Kristalldefekt (vergleiche Abschnitt 2.2) zu einer lokalen Absenkung des
Coulomb-Potentials führen, weshalb Positronen auch als Defektsonden bezeichnet werden.
Aus quantenmechanischer Perspektive führt der Einfang eines Positrons zur Lokalisierung
von dessen Wellenfunktion. Abbildung 3.5 zeigt die Aufenthaltswahrscheinlichkeit, also
das Betragsquadrat der Wellenfunktion, eines eingefangenen Positrons am Beispiel einer
Leerstelle in Aluminium. Obwohl die Aufenthaltswahrscheinlichkeit eng auf die Leerstelle
beschränkt ist, überlappt die Wellenfunktion des Positrons wesentlich mit den Elektronen
angrenzender Aluminiumatome.
Die Lokalisierung eines Positrons kann jedoch nicht nur durch offenes Volumen, sondern
auch durch Fremdatome o.ä. erfolgen. Notwendigerweise besitzen Fremdatome ein von der
Wirtsatomsorte abweichendes Coulomb-Potential, welches analog zum offenen Volumen zu
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Abbildung 3.4: Durch die Abwesenheit eines Atomrumpfs • in einer Leerstelle  entsteht lokal
ein attraktives Potential für Positronen. Die Potentialtiefe beträgt für Leerstellen erstreckt sich
von ca. 0,5 eV für Halbleiter bis zu mehreren eV in Metallen [Pus94]. Damit gehören Leerstellen
zu den tiefen Positronenfallen.
Abbildung 3.5: Werden Positronen in einer Leerstelle eingefangen, so steigt ihre Aufenthalts-
wahrscheinlichkeit in der Leerstelle stark an. Dennoch überlappt die Positronenwellenfunktion mit
Elektronen der angrenzenden Atome. Die Abbildung zeigt die berechnete Aufenthaltswahrschein-
lichkeit eines Positrons in einer Aluminiumleerstelle mit Schnitt durch die 100-Ebene [Kor10].
einer lokalen Potentialerniedrigung führen kann. Man charakterisiert diesen Effekt durch
die sogenannte Positronenaffinität (PA) eines Elements [Pus89], die analog zur Elektro-
negativität verstanden werden kann. Im Zusammenhang mit Aluminiumlegierungen ist
dabei festzuhalten, dass die Positronenaffinität der gebräuchlichsten Legierungselemente
stets größer als die PA von Aluminium selbst ist.
Positronenfallen lassen sich demnach sinnvoll hinsichtlich des Ursprungs ihres für Positro-
nen attraktiven Potentials, nämlich entweder offenes Volumen oder Positronenaffinität,
unterscheiden. Während zur ersten Gruppe Leerstellen, Versetzungen, Korngrenzen usw.
gehören, zählen Fremdatome, Ausscheidungen usw. zur Zweiten. Dabei kann es natürlich
zu Mischformen kommen, wie im Fall von inkohärenten Ausscheidungen oder Ausschei-
dungen mit strukturellen Leerstellen, bei denen die Lokalisierung sowohl in den Anpassver-
setzungen bzw. Leerstellen oder den Ausscheidungen erfolgen kann. Tatsächlich steht
die Positronenfalle Ausscheidung mit der Positronenfalle Leerstelle aber zumeist nicht in
direkter Konkurenz, da ihre Potentialtiefen erheblich voneinander abweichen. Man unter-
scheidet deshalb tiefe von flachen Fallen, wobei die Klassifizierung einer Falle als flach
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Abbildung 3.6: Kohärente Ausscheidungen ohne strukturelle Leerstellen sind für Positronen
meist flache Fallen. Die Aufenthaltswahrscheinlichkeit des Positrons erstreckt sich dabei über die
ganze Ausscheidung. Besitzen Ausscheidungen hingegen strukturelle Leerstellen oder offenes Volu-
men an den Phasengrenzen, so werden Positronen letztlich dort lokalisiert.
davon abhängt, ob die thermische Energie ausreicht, das Positron aus einem Bindungs-
zustand heraus anzuregen. Daraus folgt sofort, dass eine flache Falle durch Absenken der
Probentemperatur zu einer tiefen Falle werden kann. Bei Raumtemperatur sind Leerstel-
len und anderes offenes Volumen gewöhnlich die einzigen tiefen Fallen; Ausscheidungen
oder Versetzungen gehören hingegen zu flachen Fallen (siehe Abbildung 3.6).
Der Übergangsrate κ vom Blochzustand des Positrons in einen gebundenen Zustand kann
mit Hilfe Fermis Goldener Regel berechnet werden:
κ =
2pi
~
∑
i,f
PiM
2
ifδ(Ei − Ef ) (3.3)
Pi ist hier die Besetzungswahrscheinlichkeit des Anfangszustands i, Mif das Matrixele-
ment des Übergangs zwischen Anfangs- und Endzustand i bzw. f sowie Ei und Ef die
entsprechenden Energieeigenwerte. Bei dem Übergang in den gebundenen Zustand wird
die kinetische Energie des Positrons auf die Matrix übertragen und führt z.B. bei Leer-
stellen in Metallen zur Anregung von Elektron-Loch-Paaren. Ist die Übergangsrate κ
gegenüber der Annihilationsrate von Positronen im ungestörten Kristall klein, so werden
die meisten Positronen vor dem Einfang annihilieren und man spricht vom Übergangs-
limitierten Einfang. Wird der Einfang jedoch durch eine zu geringe Fallenkonzentration
unterbunden, so wird dies Diffusions-limitierter Einfang genannt [Pus94].
Neben der Lokalisierung und dem freien Blochzustand kann ein Positron im Vakuum oder
in isolierenden Materialien Positronium bilden. Dabei handelt es sich um einen gebun-
denen Zustand von Positron und Elektron ähnlich dem Wasserstoffatom. Der Singulett-
Zustand wird als Para-Positronium (pPs), der Triplett-Zustand als Ortho-Positronium
(oPs) bezeichnet. Für diese Arbeit spielt die Bildung von Positronium aber keine Rolle,
weshalb nicht näher darauf eingegangen werden soll.
Unabhängig von einer eventuellen Lokalisierung zerstrahlt ein Positron mit einem Elek-
tron unter Aussendung zweier antiparalleler γ-Quanten mit einer Energie von je 511 keV
in ihrem Schwerpunktsystem. Aufgrund von Impuls- und Energieerhaltung weisen beide
entstehenden Photonen eine Dopplerverschiebung ±∆E ihrer Energien auf. Weiterhin
besteht zwischen den Annihilationsquanten eine Winkelkorrelation bzw. eine Verkippung
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aus der Antiparallelität ∆θ (zusammengefasst in Abbildung 3.7). Letztlich wird dies vom
Abbildung 3.7: Nach dem Eintritt in die Probe, der Thermalisation sowie der Diffusion zer-
strahlt ein Positron entweder im Zwischengitter oder lokalisiert in einem Gitterdefekt. Die lokale
Elektronendichte am Annihilationsort bestimmt die Lebensdauer des Positrons, die man mit Hilfe
der Zeitdifferenz zwischen einem prompten 1,275 MeV und einem der beiden 511 keV Quanten
bestimmen kann. Die Impulsverteilung der an der Zerstrahlung beteiligten Elektronen beeinflusst
das Ausmaß der Winkelkorrelation sowie der Dopplerverbreiterung der Annihilationsquanten. Die
Grafik ist angelehnt an [KR99].
Gesamtimpuls des Elektron-Positron-Systems im Laborsystem verursacht. In den allermei-
sten Situationen besitzen zerstrahlende Positronen jedoch lediglich thermische Energien,
weshalb der Impuls des Systems wesentlich von den beteiligten Kristallelektronen, seien
es nun Valenz- oder Kernelektronen, beigesteuert wird.
Die Observablen der Annihilationsstrahlung (also z.B. ∆E und ∆θ) lassen deshalb direkt
Rückschlüsse auf die Annihilationselektronen und damit auch auf den Annihilationsort
zu. Zusammen mit der diffusiven Bewegung von Positronen und ihrem Einfang begründet
der eben ausgeführte Aspekt die Stärke bzw. die Aussagekraft der Positronenspektrosko-
pie.
Die Wahrscheinlichkeit R(~p), dass im Annihilationsprozess zwei γ-Quanten mit einem
Gesamtimpuls ~p emittiert werden, ergibt sich nun zu:
R(~p) = pir20c
∑
k
nk
∣∣∣∣∫ ∫ ∫ e−i~p~rΨ+(~r)Ψ−(~r)d3r∣∣∣∣2 (3.4)
Ψ+(~r) und Ψ−(~r) stehen hier für die Positronen- bzw. Elektronenwellenfunktion, r0
bezeichnet den klassischen Elektronenradius, k den Wellenvektor des Elektrons und nk
die zugehörige Fermifunktion. Im Lichte dieser Formel, in welcher die Fermifunktion nk
sowie die Elektronenwellenfunktion Ψ−(~r) die beherrschenden Größen sind, lässt sich
der Erkenntniswert der Positronenspektroskopie auch ohne Details der experimentellen
Methodik folgendermaßen zusammenfassen: die PAS vermisst die für Positronen zugäng-
liche elektronische Struktur von Festkörpern und erlaubt damit (über den Mechanismus
des Positroneneinfangs) Aussagen über elektronische und strukturelle Eigenschaften des
Untersuchungsgegenstandes.
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Sowohl für Doppler- als auch Lebensdauerspektroskopie ergeben sich die relevanten Wahr-
scheinlichkeiten, ein Annihilationsquant mit einer Energieverschiebung P (∆Ez) bzw.
überhaupt eine Annihilation mit einer Rate λ zu detektieren durch Integration über ~p:
P (∆Ez) =
∫ ∫
R(~p)dpxdpy (3.5)
sowie
λ = (2pi)3
∫ ∫ ∫
R(~p)d3p (3.6)
Die Richtung z wird dabei vom Detektor des γ-Quants ausgezeichnet. Durch Vergleich der
Gleichungen (3.5) und (3.6) lässt sich erkennen, dass die Annihilationsrate keine Informa-
tionen über die Impulsverteilung der involvierten Elekronen enthält, diese jedoch in der
Dopplerverbreiterung als Projektion auf die Detektorrichtung enthalten ist.
3.4 Lebensdauerspektroskopie
Für die Positronenlebensdauer ist nicht direkt die Impulsverteilung der Elektronen, son-
dern das Integral über alle Elektronenimpulse (vergleiche Gleichung 3.6), mithin die Elek-
tronendichte ausschlaggebend. Diese bestimmt die Lebensdauer τ eines Positrons und
damit auch die zu ihr reziproke Annihilationsrate λ. Bereits 1930 wurde sie von Dirac
berechnet [Dir30] und ergibt sich zu:
τ−1 = λ =
∫
|Ψ+(~r)|2 n−(~r)γ(~r)d3r (3.7)
Ist die Aufenthaltswahrscheinlichkeit des Positrons |Ψ+(~r)|2 an Orten hoher Elektronen-
dichte n−(~r) groß, so ist die Positronenlebensdauer klein und umgekehrt. Veränderungen
der Elektronendichte durch das Coulomb-Potential des Positrons selbst werden dabei im
IPM (Independent Particle Model) durch den Enhancement-Faktor γ(~r) gekapselt.
Hält sich ein Positron nach der Thermalisation im Zwischengitter des Kristalls auf, anni-
hiliert es dort mit einer spezifischen Lebensdauer bevorzugt mit Valenzelektronen. Ist es
hingegen in einer Leerstelle lokalisiert, so annihiliert das Positron mit einer deutlich gerin-
geren Annihilationsrate, da in der Leerstelle die Elektronendichte lokal im Vergleich zum
defektfreien Volumen erniedrigt ist. Sind in einem Kristall nun verschiedene Positronen
einfangende Defekttypen vorhanden, lassen sich diese über ihre jeweiligen Positronenle-
bensdauern, d.h. im Endeffekt über ihre verschiedenen Elektronendichten, identifizieren.
Ein gemessenes Lebensdauerspektrum L(t) beinhaltet die Information, wie viele Positro-
nen nach einer Zeit t zerfallen sind, und besteht bei j verschiedenen Defekt- bzw. Fallen-
typen aus der Summe von j + 1 Exponentialfunktionen [KR99].
L(t) =
j∑
i=0
Ij
τj
e
− t
τj (3.8)
Jeder Defekttyp trägt dabei mit einer Intensität Ij und der spezifischen Lebensdauer τj
zum Spektrum bei. Der Index j = 0 steht in diesem Fall für den Beitrag des defektfreien
Volumens. Ein experimentelles Spektrum (vergleiche Abbildung 3.8) unterscheidet sich
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von Gleichung 3.8 noch durch einen konstanten Untergrund sowie durch den Einfluss der
experimentellen Auflösung. Experimentelle Daten werden deshalb meist auf Basis einer
Faltung von Gleichung 3.8 mit einer Gaußglocke analysiert. Für die Analyse existieren
Abbildung 3.8: Die wesentlichen Eigenschaften von Positronenlebensdauerspektren lassen sich
anhand eines simulierten Spektrums mit zwei gut separierten Lebensdauerkomponenten (100 ps
und 600 ps) verdeutlichen. Die Lebensdauerkomponenten erscheinen als lineare Abschnitte im
halblogarithmischen Plot und werden hier in blau angedeutet. Zusätzlich sind schematisch die
eigentliche Auflösungsfunktion sowie ein konstanter Untergrund dargestellt.
verschiedene Programme (z.B. [PI09]), die zum Großteil auf nicht-linearen Fitroutinen
beruhen. Zeitauflösung der Apparatur, Digitalisierungsrate (also Kanalbreite) und die
integrale Zählrate bestimmen wesentlich die Auswertbarkeit experimenteller Spektren.
Letztlich besteht das Ziel der Datenaufbereitung in der Bestimmung der Intensitäten
Ij und der spezifischen Positronenlebensdauern τj. Exklusive der noch zu diskutierenden
Quellkomponenten lassen sich realistisch zwei bis maximal drei verschiedene Lebensdauer-
komponenten voneinander trennen, wenn deren Abstand mindestens die doppelte Kanal-
breite beträgt.
Eine robuste Größe zur Interpretation der angepassten Parameter ist die mittlere Positro-
nenlebensdauer τav:
τav =
j∑
i=0
Ijτj (3.9)
Sie reagiert relativ unempfindlich auf die Details der angewandten numerischen Prozedur
und stellt nicht unbedingt höchste Ansprüche an die Qualität der Spektren. Verändert
sich die mittlere Positronenlebensdauer in einer Messreihe, so lassen sich zumindest glo-
bale Aussagen über die Verteilung der Positronenfallen treffen.
Für die weitere Deutung der angepassten Intensitäten und Lebensdauern empfiehlt
sich der Rückgriff auf das sogenannte Trapping-Modell, das die Fitparameter über
Ratengleichungen miteinander verknüpft und die Berechnung von Defektkonzentratio-
nen ermöglicht. Auf eine ausführliche Darstellung der Voraussetzungen und Ableitungen
des Trapping-Modells sei an dieser Stelle verzichtet und auf [KR99] verwiesen. Allerdings
soll das einfachste Trapping-Modell mit einer Positronenfalle kurz diskutiert werden. Die
Annihilation kann in diesem Beispiel sowohl im defektfreien Volumen (mit der Annihilati-
onsrate λb) als auch in der Falle (mit einer Einfangrate κd und einer Annihilationsrate
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λd) erfolgen, weshalb das System durch zwei gekoppelte Ratengleichungen beschrieben
werden kann. Dabei ergeben sich nach [KR99] die folgenden Zusammenhänge zwischen
den experimentell bestimmten Parametern (I0, I1, τ0, τ1 und den Raten κd, λb und λd):
τ0 =
1
λb + κd
und τ1 =
1
λd
(3.10)
sowie
I0 = 1− I1 und I1 = κd
λb − λd + κd (3.11)
τ0 entspricht hier einer reduzierten Bulk-Lebensdauer, da bei Existenz einer Falle die
eigentliche Lebensdauer im ungestörten Volumen um den Positroneneinfang in die Falle
reduziert erscheint. Gewöhnlich nimmt man ferner einen proportionalen Zusammenhang
zwischen der Einfangrate κd und der Fallenkonzentration cd an. Im Rahmen des Trapping-
Modells ergibt sich dann eine entsprechende Bestimmungsgleichung für cd.
κd = µcd =
I1
I0
τ1 − τ0
τ1τ0
(3.12)
Die spezifische Einfangrate µ ist temperaturabhängig und defektspezifisch. Für Leerstellen
in Metallen liegt sie beispielsweise zwischen 1014 bis 1015 1
s
[Pus94]. Insgesamt sollte an die-
sem Punkt festgehalten werden, dass mit Hilfe der Positronenlebensdauerspektroskopie
PALS (Positron Annihilation Lifetime Spectroscopy) Defekttypen anhand ihrer spezifi-
schen Positronenlebensdauer identifiziert und unter Verwendung des Trapping-Modells
auf die Defektkonzentration geschlossen werden können.
Experimentell realisiert man die Messung eines Positronenlebensdauerspektrums meist
als Fast-Slow-Koinzidenz. Die Zeitdifferenz zwischen der Entstehung eines Positrons (als
Startsignal verwendet man das prompte 1,275 MeV γ-Quant der 22Na-Quelle) und seiner
Vernichtung (das Stopsignal ist natürlich eines der beiden Annihilationsquanten) wird in
einem schnellen Kreis verarbeitet. Der langsame Kreis dient dabei der Sicherstellung, dass
jeweils das richtige Quant detektiert wurde (vgl. dazu [Leo92]). Für weitere Details sei
hier auf Abschnitt 6.1 verwiesen.
Eine wesentliche Voraussetzung zur Analyse von Positronenlebensdauerspektren besteht
in experimenteller Hinsicht in einer adäquaten Bestimmung der sogenannten Quellkorrek-
tur [Sta96]. Neben der Annihilation im Probenmaterial zerstrahlt ein nicht vernachläs-
sigbarer Anteil der emittierten Positronen nämlich in der Quelle selbst und trägt dabei
natürlich auch zum Lebensdauerspektrum bei. Prinzipiell sind dabei drei verschiedene
Beiträge der Quelle vorstellbar (siehe Abbildung 3.9). Es kann zur Annihilation erstens
im Quellmaterial, zweitens im Trägermaterial (der Folie) und drittens im Raum zwischen
Probe und Quelle, in dem sich Positronium bildet, kommen [Sta96]. Die Intensität die-
ser drei Lebensdauerkomponenten hängt hauptsächlich von der Menge des Quellmaterials,
der Dicke und Art des Trägermaterials sowie von der Oberflächenbeschaffenheit der Probe
ab. Man bestimmt die Quellkomponenten, indem die Lebensdauerspektren verschiedener
Reinstelemente (mit bekannten Lebensdauern) aufgenommen werden. Aus diesen Daten
lassen sich dann die Quellkomponenten bestimmen, ohne die keine sinnvolle Analyse der
experimentellen Spektren möglich ist.
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Abbildung 3.9: Neben der eigentlich interessanten Positronenannihilation im Probenmaterial,
kann das Positron auch im Quellmaterial (1) und in der Trägersubstanz (2) zerstrahlen sowie
über Positronium in den Zwischenräumen zwischen Quelle und Probe (3) annihilieren. Im Falle
der Verwendung einer 22Na Quelle verursacht (1) eine Lebensdauer von 320 bis 420 ps, (2) eine
Lebensdauer zwischen 150 und 220 ps sowie (3) eine Lebensdauerkomponente größer 1 ns. Während
die Positroniumsbildung durch eine möglichst geringe Oberflächenrauhigkeit nahezu vollständig
unterdrückt werden kann, ist die Bestimmung der zwei übrigen Quellanteile wesentlich für die
Analyse von Positronenlebensdauerspektren.
3.5 Dopplerspektroskopie
Da die Positronenlebensdauer lediglich die Elektronendichte am Zerstrahlungsort misst,
kann man ihr häufig keine Informationen über die atomare Umgebung des Zerstrahlungs-
orts entnehmen. So hat beispielsweise die Dekoration einer Aluminiumleerstelle mit einem
Legierungsatom meist keine signifikanten oder eindeutigen Änderungen der Elektronen-
dichte in der Leerstelle zur Folge. Als Methode zur Identifikation derartiger Komplexe
bietet sich deshalb die Dopplerspektroskopie DBAR (Doppler Broadening of Annihilation
Radiation) an, die Informationen über den Longitudinalimpuls der an der Annihilation
beteiligten Elektronen beinhaltet (vergleiche Gleichung 3.5). Im Falle eines Leerstellen-
Kupfer Komplexes in der Al-Matrix führt dann die starke Abweichung der orbitalen Konfi-
guration von Cu im Vergleich zu Al ([Ar] 3d10 4s1 vs. [Ne] 3s2 3p1) zu einem signifikanten
Beitrag der d-Elektronen zur Dopplerverbreiterung. Die Energieverbreiterung ∆E der 511
keV Annihilationsquanten aufgrund des Longitudinalimpulses pL beträgt
∆E = ±1
2
pLc (3.13)
Typischwerweise liegt sie im Bereich einiger keV und prägt sich zusätzlich der Energie-
auflösung der Messappartur auf, was in Abbildung 3.10 verdeutlicht wird. Eine energie-
dispersive Messung der Annihilationslinie liefert auf Basis von Formel 3.13 letztlich eine
statistische Aussage über die Wahrscheinlichkeit dafür, dass ein Positron und ein Elek-
tron mit Impuls pL zerstrahlen. Kernnahe Elektronen (Rumpfelektronen) sind in einem
Atom deutlich stärker gebunden als Elektronen auf äußeren Schalen (Valenzelektronen).
Da die Aufenthaltswahrscheinlichkeit von Positronen in Kernnähe durch das weniger
abgeschirmte Coulomb-Potential reduziert ist, tragen Rumpf- und Valenzelektronen in
unterschiedlichem Maße zum Annihilationsprozess bei. Darüber hinaus bestimmen sie die
Form der Dopplerverbreiterung in anderen Impulsbereichen. Während der Hochimpulsteil
(pL ≥ 15·10−3m0c) der Annihilationslinie wesentlich durch kernnahe Elektronen bestimmt
wird, prägen Valenzelektronen den Bereich niedrigerer Energien bzw. Impulse. Wird ein
Positron nun in offenem Volumen lokalisiert, steigt der Anteil der an der Zerstrahlung
beteiligten Valenzelektronen, da zusammen mit den Atomrümpfen auch kernnahe Elek-
tronen fehlen. Andererseits kann die chemische Umgebung der Positronenfalle dann über
die Form des Hochimpulsanteils charakterisiert werden, der signifikant von der elektroni-
schen Umgebung der Falle (also z.B. den 3d-Elektronen des Kupfers) beeinflusst wird.
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Abbildung 3.10: Der durch die Detektorachse bestimmte Longitudinalimpuls eines Elektrons
bewirkt eine Dopplerverbreiterung der 511 keV Annihilationslinie, hier dargestellt am Beispiel der
Positronenzerstrahlung in reinem Aluminium. Die Energieverbreiterung wird dabei dem Auflö-
sungsvermögen des verwendeten Detektors aufgeprägt. Zum Vergleich ist hier eine gaußförmige
Auflösungsfunktion mit einer Halbwertsbreite von 1,3 keV aufgetragen. Beide Kurven sind auf die
maximale Peakhöhe der DBAR Messung normiert.
Zur Quantifizierung der Dopplerverbreiterung verwendet man bereits seit den Frühzeiten
der PAS integrale Linienformparameter [Mac70], welche die relativen Anteile der Anni-
hilation mit Rumpf- und Valenzelektronen beschreiben. Der sogenannte S-Parameter (vom
engl. shape: Form) erfasst den zentralen Bereich der 511 keV Linie und ist definiert als
das Verhältnis der Fläche dieses Bereichs AS zur Gesamtfläche A. Analog dazu wird der
Abbildung 3.11: Die Analyse der Dopplerverbreiterung der Positronenannihilationslinie erfolgt
oft mit Hilfe der Formparameter S und W. S- und W-Parameter quantifizieren im Wesentlichen
die Wahrscheinlichkeit der Zerstrahlung mit Elektronen niedrigen bzw. hohen Impulses. Bei der
Zerstrahlung in Leerstellen steigt der S-Parameter beispielsweise an, während der W-Parameter
empfindlich auf die chemische Umgebung der Leerstelle reagiert.
W-Parameter (vom engl. wing : Flügel) für einen Bereich in der Flanke des Annihilati-
onspeaks mit Fläche AW definiert. Beide Parameter sind in Abbildung 3.11 dargestellt
und es gilt somit:
S =
AS
A
und W =
AW
A
(3.14)
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Sowohl S- als auch W-Parameter sind empfindlich für die Konzentration und den Typ einer
Positronenfalle. Zerstrahlt nur der Bruchteil ηd aller Positronen in einem Defekttyp, so
setzen sich S- bzw. W-Parameter aus den korrespondierenden Werten für Bulk (Sb,Wb)und
Positronenfalle (Wb,Wd) zusammen:
S = (1− ηd)Sb + ηdSd (3.15)
sowie
W = (1− ηd)Wb + ηdWd (3.16)
Nach [Man78] besteht zusätzlich die Möglichkeit, mit einem neuen Parameter R einen
spezifischen Defekttyp unabhängig von seiner Konzentration im Festkörper zu charakte-
risieren. Indem man die Gleichungen 3.15 und 3.16 nach ηd auflöst und sie ineinander
einsetzt, ergibt sich:
S = RW + b mit R =
Sd − Sb
Wd −Wb und b = Sb − RWb (3.17)
Dementsprechend bietet sich neben reiner Berechnung des R-Parameters die Auftragung
der Messdaten in einem S-W -Plot an, dessen Steigung eben dem R-Parameter entspricht.
Veränderungen der Messwerte, die im S-W-Plot auf einer Geraden liegen, werden übli-
cherweise als Konzentrationsveränderung eines Defekttyps interpretiert (siehe Abbildung
3.12). Nichtsdestotrotz ist gerade bei der Analyse von Messungen per S-W -Plot Vorsicht
geboten, da obiges streng genommen nur bei Existenz genau eines Defekttyps gilt. Beim
Hinzutritt einer zweiten Positronenfalle oder im Falle des vollständigen Positronenein-
fangs sollten Veränderungen im S-W -Plot als Änderungen der relativen Defektkonzentra-
tion gefasst werden.
Abbildung 3.12: Trägt man S- und W-Parameter in einem gemeinsamen Diagramm auf, so
lässt sich unter gewissen Umständen ein linearer Zusammenhang entsprechend Gleichung 3.17
beobachten. Dies trifft vor allem auf Konzentrationsänderungen eines einzigen Fallentyps zu. Sind
hingegen mehrere Positronenfallen vorhanden oder befindet man sich bereits im Bereich kompletten
Positroneneinfangs, lässt sich ein lineare Veränderung im SW-Plot nicht mehr aussschließlich als
Konzentrationsänderung deuten.
Oftmals erweist es sich als besonders sinnvoll, Änderungen der chemischen Umgebung des
Annihilationsortes mit Hilfe eines sogenannten Ratioplots auszudrücken. Dabei wird das
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Verhältnis einer Dopplerkurve zu einer Referenz- bzw. Vergleichskurve gegen den Elek-
tronenimpuls pL (alternativ gegen die Energie E) aufgetragen. Unterschiede sowohl im
Niedrig- als auch im Hochimpulsteil fallen bei dieser Darstellungsweise ungezwungen ins
Auge. Abbildung 3.13 zeigt den Ratioplot einer ausgeheilten Silberprobe im Verhältnis zu
Aluminium (Reinheit jeweils 5N). Das vollständig gefüllte 4d-Band von Silber verursacht
Abbildung 3.13: Bezieht man die Dopplerverbreiterungskurve eines Probenmaterials, in diesem
Fall Silber, auf ein Referenzmaterial, hier Aluminium, so erhält man einen sogenannten Ratioplot.
Mit diesem lassen sich sofort Aussagen über die Impulsverteilung der an der Annihilation betei-
ligten Elektronen treffen. Der Peak im Bereich um 12, 5 m0c zeigt an, dass Positronen im Silber
stärker mit Elektronen höheren Impulses überlappen als in Aluminium. Dies ist direkt mit den
gefüllten d-Schalen von Ag zu erklären. Im Umkehrschluss können Ratioplots also zur Identifikation
der chemischen Umgebung des Positronenannihilationsortes dienen.
den immensen Anstieg der Verhältniskurve im Hochimpulsteil. Die relative Zunahme der
Annihilation mit 4d-Elektronen resultiert dabei natürlich in einer relativen Abnahme in
der Beteiligung von Valenzelektronen, weshalb die Ag-Kurve im Niedrigimpulsteil unter-
halb der Aluminiumlinie liegt. Der letztliche Abfall der Verhältniskurve ist dann dem
spezifischen Überlapp der Positronenwellenfunktion mit den Silberorbitalen geschuldet.
Es sei allerdings hier betont, dass diese Art der Darstellung nicht bloß für Reinstelemente,
sondern auch für Aluminiumlegierungen mit geringen Anteilen von Fremdatomen signifi-
kante Aussagen erlaubt.
Insgesamt ist festzuhalten, dass mit Hilfe der Dopplerspektroskopie DBAR vor allem die
an den Annihilationsort angrenzenden Atome identifiziert werden können. In Kombina-
tion mit PALS besteht die Möglichkeit, Defekttyp und -konzentration sowie dessen chemi-
sche Konfiguration einer genauen Untersuchung zu unterziehen. In quantitativer Hinsicht
lässt sich jedoch gerade die Bestimmung von Leerstellen-Fremdatom-Komplexen nicht
ausschließlich auf Basis von experimentellen Daten vollziehen, sondern bedarf vielmehr
dem Vergleich mit theoretischen Berechnungen der Impulsverteilung. Auch wenn es oft-
mals Versuche gibt, Dopplerspektren an sogenannte Referenzspektren anzufitten [Dup04],
bleiben dabei Änderungen der Positronenwellenfunktion sowie mit Sicherheit auftretende
Relaxationen unberücksichtigt und die so getroffenen Aussagen damit zumindest anfecht-
bar.
Experimentell reduziert sich die Messung der Dopplerverbreiterung auf den energiedi-
spersiven Nachweis der Annihilationsquanten. Man verwendet zu diesem Zweck Reinst-
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Germaniumdetektoren, deren Halbwertsbreite bei der 477,6 keV Linie des 7Be heute bei 1,1
bis 1,4 keV liegt. Um die Dopplerverbreiterung bis hin zu hohen Impulsen (pL ≥ 30m0c)
auflösen zu können, werden in den meisten Arbeitsgruppen nach [Lyn77] beide Annihilati-
onsquanten gleichzeitig detektiert (CDBAR vom engl.: Coincidence DBAR), was in einer
signifikanten Verbesserung des Peak zu Untergrundverhältnisses resultiert. Dies ist vor
allem dann erforderlich, wenn 22Na als Positronenquelle verwendet wird und das 1,275
MeV Quant für einen starken Comptonuntergrund sorgt. Nichtsdestotrotz ist es auch nur
mit einem Detektor möglich, die Dopplerverbreiterung in ähnlicher Qualität zu messen.
Allerdings erfordert dies den Einsatz einer nahezu untergrundfreien Positronenquelle (z.B.
68Ge) sowie eine weitere mathematische Aufbereitung der aufgenommenen Daten. Diese
HMA genannte Prozedur wird in Abschnitt 6.1 genauer diskutiert.
3.6 PAS bei tiefen Temperaturen
Eine Absenkung der Probentemperatur hat aus Sicht des Positrons im Wesentlichen Ein-
fluss auf zwei Aspekte: Zum einen verlängert sich die Thermalisationszeit und zum ande-
ren verringert sich die kinetische Energie des Positrons nach der Thermalisation. Während
der erstgenannte Effekt jedoch erst bei tiefsten Temperaturen (T < 20 K) wirklich von
Bedeutung ist [Jen90], kann eine Abnahme der kinetischen Positronenenergie mit der Tem-
peratur bereits früher drastische Auswirkungen auf den Positroneneinfang haben. Flache
Fallen mit einer geringen Positronenbindungsenergie (Eb ≤ 0, 1eV ) werden auf diese Weise
zu tiefen Fallen, aus denen Positronen nicht mehr entweichen können (siehe beispielsweise
[Saa89]). Bei höheren Temperaturen kommt es hingegen zu einem Phonon-unterstützen
Entweichen von Positronen aus solchen Fallen, da Bindungsenergie und kinetische Energie
sich dann in derselben Größenordnung bewegen. Setzt man eine Boltzmannverteilung der
kinetischen Energie von Positronen nach der Thermalisation voraus, lässt sich das Ver-
hältnis von Einfang- und Entweichrate κ bzw. δ eines Positrons bzgl. einer flachen Falle
nach [Man81] thermodynamisch berechnen. Es ergibt sich für den dreidimensionalen Fall
mit kontinuierlichen Bindungszuständen:
δ
κ
=
1
VT c
e
− Eb
kbT
[√
pi
2
erf
(√
Eb
kbT
)
−
(
Eb
kbT
)0,5
e
− Eb
kbT
]
(3.18)
Dabei bezeichnet c hier die Konzentration der flachen Falle mit einem Volumen VT . erf
steht für die Fehlerfuntion. Gleichung 3.18 macht deutlich, dass für kbT >> Eb das Ver-
hältnis δ
κ
vom Faktor kbT bestimmt wird und damit gewöhnlich δκ ≥ 1 gelten wird.
Positronen sind also bei Raumtemperatur oder höheren Temperaturen sozusagen blind
für flache Fallen. Der Positroneneinfang wird hier erst thermisch bei tieferen Tempera-
turen möglich und damit auch die Beeinflussung der Zerstrahlungsparameter durch die
Impulsverteilung und Elektronendichte der flachen Fallen. Abbildung 3.14 zeigt den Ver-
lauf der mittleren Lebensdauer bei der Existenz einer tiefen als auch einer flachen Falle.
Setzt man dabei voraus, dass die Konzentration der tiefen Fallen bereits für einen kom-
pletten Einfang sorgt, lässt sich das gewöhnliche Trapping-Modell mit zwei Defekttypen
und Detrapping (vergleiche [KR99]) nicht anwenden. Es gilt stattdessen:
Itief
Iflach
=
κtief
κflach − δ (3.19)
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Dabei stehen Itief und Iflach für die Intensitäten der jeweiligen Positronenfallen sowie κtief
und κflach für die entsprechenden Einfangraten. Zusammen mit Gleichung 3.9 ergibt sich
der Ausdruck für die mittlere Lebensdauer
τav(T ) =
(
θ
1 + θ − f(T )
)
τtief +
(
1− f(T )
1 + θ − f(T )
)
τflach mit θ =
κtief
κflach
(3.20)
Die mittlere Lebensdauer besitzt also eine Temperaturabhängigkeit f(T ) entsprechend der
rechten Seite von Gleichung 3.18. Allerdings ist hierbei zu beachten, dass die Gleichungen
3.19 und 3.20 eigentlich nur für 0 ≤ δ ≤ κflach sinnvoll definiert sind.
Abbildung 3.14: Temperaturabhängigkeit der mittleren Lebensdauer mit und ohne flache Falle.
Durch Absenkung der Probentemperatur können flache Fallen tief werden, da die thermische Ener-
gie der Positronen abnimmt. Abhängig von den Einfangraten und Positronenlebensdauern konkur-
rierender Defekttypen kann die mittlere Positronenlebensdauer sinken oder steigen. Skizziert ist
hier der Einfang in einen einzigen Defekttyp (Leerstelle) sowie in eine Leerstelle in Konkurrenz mit
einer flachen Falle. Dabei wurde eine Lebensdauer von ca. 160 ps für die flache Falle angenommen.

4 Röntgenabsorptionsspektroskopie
Ebenso wie bei der Positronenannihilationsspektroskopie liegen auch die Wurzeln der
Röntgenabsorptionsspektroskopie in der ersten Hälfte des letzten Jahrhunderts. Bereits
1913 veröffentlichte Maurice de Broglie das erste Röntgenabsorptionsspektrum [dB13] und
nur sieben Jahre später 1920 wurde zum ersten Mal die Feinstruktur einer Absorptions-
kante beobachtet [Fri20], die sogenannte XAFS (X-ray Absorption Fine Structure). Auch
wenn die theoretische Beschreibung der Wechselwirkung zwischen Materie und Photonen
in der Folge große Fortschritte machte (z.B. [Kro31]), dauerte es dennoch mehr als fünf-
zig Jahre bis eine tragfähige Theorie die Parametrisierung der EXAFS (Extended X-ray
Absorption Fine Structure) ermöglichte [Say71] und damit das Tor zu einer Anwendung in
der Festkörperphysik aufstieß. Die sogenannte EXAFS-Formel (siehe Abschnitt 4.3) wird
heute standardmäßig zur strukturellen Analyse einer Vielzahl von Materialklassen verwen-
det und bildet neben experimentellen Fortschritten wesentlich den Grundstein dafür, dass
die Röntgenabsorptionsspektroskpie heute eine Standardmethode der Festkörperanalytik
geworden ist. Für den sogenannten Nahkantenbereich XANES (X-ray Absorption Near
Edge Structure) konnte zwar noch keine analytische Formel abgeleitet werden, jedoch
ist es inzwischen möglich, Spektren in diesem Bereich mit hoher Qualität numerisch zu
berechnen [Reh05].
Die Ursache der Röntgenfeinstruktur liegt in der (Mehrfach-)Streuung des durch die Pho-
toabsorption angeregten Elektrons im Festkörper sowie in den mit dem Absorptionsprozess
selbst zusammenhängenden Vielteilchen-Effekten. Aus diesem Grund wird sie wesentlich
von elektronischen und strukturellen Eigenschaften der untersuchten Materie bestimmt
und ist mithin eine Art Fingerabdruck des Materials. Das Spektrum der mit EXAFS
oder XANES bearbeiteten Fragestellungen reicht deshalb von der Bestimmung der elek-
tronischen Struktur über die Beobachtung katalytischer Prozesse bis hin zur strukturellen
Aufklärung. Ein Überblick über die theoretischen Grundlagen der XAFS-Spektroskopie
wird in [Reh00] gegeben, während die auch heute noch gültige experimentelle Basis in
[Lyt75] und aktueller in [Kel08] behandelt wird.
Im folgenden Kapitel dieser Arbeit sollen nun die Grundlagen der Röntgenabsorptions-
spektroskopie, nämlich das Zustandekommen der Feinstruktur XAFS, vorgestellt und
genauer anhand der beiden Methoden bzw. Energiebereiche EXAFS und XANES disku-
tiert werden. Darstellungen experimenteller Grundlagen und Voraussetzungen zur XAFS-
Messung sowie der Berechnung theoretischer Spektren werden das Kapitel abschließen.
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4.1 Röntgenabsorption in Materie
Materie wird von Röntgenstrahlung nicht verlustfrei durchdrungen. Vielmehr nimmt die
Strahlungsintensität I eines monochromatischen Röntgenstrahls der Energie E = hν nach
dem Lambert-Beerschen Gesetz exponentiell mit der Dicke x der durchstrahlten Proben-
schicht ab:
I(x) = I0e
−µ(E)x (4.1)
Die Abnahme der Anfangsintensität I0 wird dabei vom Röntgenabsorptionskoeffizienten
µ(E) bestimmt. Im Allgemeinen weist dieser eine ausgeprägte Energieabhängigkeit auf,
deren Messung gerade die Grundlage der XAFS-Spektroskopie bildet. Prinzipiell können
Abbildung 4.1: Der Röntgenabsorptionskoeffizient µ weist eine starke Energieabhängigkeit auf
und setzt sich aus verschiedenen Anteilen bzw. physikalischen Prozessen zusammen. Im Bereich
üblicher XAFS-Experimente (∝ 10 keV) ist die Photoabsorption der dominante Mechanismus. Erst
ab ca. 100 keV liegen die Streuquerschnitte in vergleichbarer Größenordnung und Paarbildung kann
überhaupt erst ab 1,02 MeV auftreten. Die dargestellten relativen Absorptionsanteile wurden für
Kupfer der Datenbank [Ber04] entnommen.
verschiedene Mechanismen zu µ(E) beitragen, so z.B. Photoabsorption, elastische oder
inelastische Streuung sowie bei E ≥ 1, 02MeV die Paarbildung (siehe Abbildung 4.1). Im
Bereich üblicher XAFS-Experimente (bis zu 50 keV) liegt jedoch der Wirkungsquerschnitt
der Photoabsorption mehrere Größenordnungen über den Streuquerschnitten, so dass die
übrigen Prozesse hier vernachlässigt werden können. Quantenmechanisch ist der Absorp-
tionskoeffizient deshalb in der Ein-Elektron-Näherung proportional zur Übergangswahr-
scheinlichkeit des Atoms vom nicht ionisierten in einen ionisierten Zustand. Nach Fermis
Goldener Regel ergibt sich deshalb der Zusammenhang
µ ∝
∑
f
|〈Ψf |~ · ~r|Ψi〉|2 δ(Ef − Ei − hν) (4.2)
Die Wellenfunktionen Ψf und Ψi beziehen sich hier auf den End- bzw- Anfangszustand
mit den Energieeigenwerten Ef bzw. Ei. Weiterhin bezeichnet ~ den Polarisationsvektor
der einfallenden Röntgenstrahlung.
Die Energieabhängigkeit von µ(E) weist drei allgemeine Eigenschaften auf (siehe Abbil-
dung 4.2). Erstens lässt sich bei zunehmender Energie ein umfassender Abfall der Röntgen-
absorption beobachten, der charakteristisch für die Absorption an Atomen ist (dabei gilt
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µ(E) ∝ E−3, siehe dazu z.B. [AN01]). Zweitens steigt bei bestimmten Energien der Rönt-
genabsorptionskoeffizient fast stufenförmig an, weshalb dieses Phänomen auch Absorpti-
onskante oder einfach Kante genannt wird. Die Positionen dieser Kanten fallen dabei mit
Abbildung 4.2: Allgemein weist die Röntgenabsorption eines Elements drei verschiedene Charak-
teristika auf: erstens einen allgemeinen Abfall mit steigender Energie, zweitens abrupte Anstiege
(Absorptionskanten) bei elementspezifischen Energien und eine folgende oszillatorische Feinstruk-
tur. Hier ist exemplarisch die Energieabhängigkeit des Absorptionskoeffizienten von Silber nach
[Hub99] aufgetragen. Man erkennt deutlich die den verschiedenen Elektronenniveaus zuzuordnen-
den L-Kanten sowie die K-Kante. Vergrößert ist ebenfalls die Feinstruktur dargestellt. Neben der
in den Kantenlagen begründeten chemischen Sensitivität der Röntgenabsorption enthält die XAFS
die eigentlichen physikalischen (Struktur-)Informationen.
Elektronenbindungsenergien zusammen, weshalb Absorptionskanten nichts anderes als die
Anregung von Elektronen, sogenannten Photoelektronen, aus inneren Schalen repräsen-
tieren. Drittens zeigt sich schon auf der Kante selbst, vor allem aber in deren Folge
eine oszillatorische Modulation des Absorptionskoeffizienten, die sogenannte Feinstruktur.
Während nun das Phänomen der Absorptionskanten die elementspezifische Sensitivität
der XAFS-Spektroskopie begründet, enthält die Feinstruktur Informationen über elektro-
nische und strukturelle Eigenschaften (z.B. Zustandsdichte bzw. interatomare Abstände)
der durchstrahlten Materie und ist deshalb von primärem Interesse.
Entsprechend den Hauptquantenzahlen K, L, M usw. der Ursprungsniveaus der Photo-
elektronen werden die Absorptionskanten als K-, L- bzw. M-Kante bezeichnet. Existie-
ren Drehimpulsunterniveaus kennzeichnet man diese konventionsgemäß durch Ziffern, so
steht beispielsweise LIII (oder auch L3) für den 2p3/2 Zustand. Historisch hat sich eine
Zweiteilung der Röntgenabsorptionsspektren in einen Nahkantenbereich XANES sowie
einen Fernkantenbereich EXAFS durchgesetzt (vergleiche [vB89] für weitere historische
Informationen). Allgemein spricht man von einem XANES Spektrum bis zu 100 eV nach
Einsetzen der Absorption. Der Fernkantenbereich schließt sich daran an und erstreckt sich
bis zu mehreren keV hinter die Absorptionskante. Obwohl die physikalischen Effekte sich
in beiden Bereichen wesentlich gleichen, ist diese Einteilung insofern sinnvoll, als dass
die Stärke der Photoelektronstreuung bei höheren Energien (also im EXAFS Bereich)
abnimmt. Abbildung 4.3 verdeutlicht die Zweiteilung grob am Beispiel von Kupfer. Nach
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Abbildung 4.3: Historisch hat sich eine Aufteilung von Absorptionsspektren in einen Nahkanten-
bereich XANES sowie einen Fernkantenbereich EXAFS durchgesetzt. Der XANES Raum umfasst
die Absorptionskante selbst und einen weiteren Energiebereich von bis zu 100 eV. Daran schließt
sich die EXAFS an, welche sich über mehrere keV erstrecken kann. Die Zweiteilung wird hier am
Beispiel des mit FEFF (siehe Abschnitt 4.4) berechneten Absorptionskoeffizienten von Kupfer
grafisch verdeutlicht.
der Emission des Photoelektrons bleibt ein Loch in der entsprechenden Ursprungsschale
zurück und hinterlässt das entsprechende Atom im Ungleichgewicht. Dieses wird in der
Folge vermöge zweier konkurrierender Prozesse relaxieren und dabei das Elektronenloch
wieder auffüllen. Es kommt entweder zum Auger-Effekt oder zur Emission von Fluores-
zenzstrahlung, die beide in Abbildung 4.4 veranschaulicht werden. Bei leichten Atomen
kommt es vorzugsweise zu einem strahlungslosen Übergang in Form des Auger-Effekts.
Schwere Atome hingegen relaxieren hauptsächlich unter Aussendung von Fluoreszenz-
strahlung [AN01]. Die Fluoreszenzausbeute ωK definiert als das Verhältnis von emittier-
ten Fluoreszenzquanten zu erzeugten Elektronenlöchern in der K-Schale beträgt für die
Relaxation eines K-Schalen Lochs in Kupfer ca. 45 %, während die analoge Ausbeute für
Si nur 5 % und für Ba bereits 90 % beträgt [Hub94].
4.2 Der Nahkantenbereich XANES
Im Bereich der Kante wird die Struktur eines Absorptionsspektrums hauptsächlich durch
die Anregung eines Photoelektrons in energetisch hochliegende Orbitalzustände sowie
die Mehrfachstreuung des ins Kontinuum angehobenen Elektrons an Nachbaratomen
bestimmt [Reh05]. Dementsprechend charakterisiert das augenfälligste Merkmal eines
Absorptionsspektrums, die Kante bzw. der sprunghafte Anstieg der Absorption, nicht
unbedingt bereits die Anregung eines freien Photoelektrons. Vielmehr ist die White
Line (so genannt aufgrund der weißen Färbung von Photoplatten bei frühen Röntgenab-
sorptionsexperimenten) ein charakteristisches Maß für die Zustandsdichte eines Materials
(siehe Abbildung 4.5). Aufgrund der Dipolauswahlregel ∆l = ±1 und ∆m = 0,±1 lassen
sich freie Zustände drehimpulsselektiv vermessen. So werden z.B. bei Experimenten an
der K-Kante Elektronen vornehmlich in p-Zustände angehoben. Allgemeiner ausgedrückt
ist also gerade der Nahkantenbereich sensitiv für den elektronischen Zustand einer Probe
bzw. die Elektronenkonfiguration am absorbierenden Innerschalenelektron. Man stellt
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Abbildung 4.4: Nachdem ein durch Photoabsorption angeregtes Elektron den Atomverbund ver-
lassen hat, wird das zurückgelassene Loch durch ein Elektron aus einer höher liegenden Schale
aufgefüllt. Die frei werdende Energie kann dabei direkt auf ein anderes Elektron übertragen wer-
den oder in Form eines Röntgenquants abgestrahlt werden. Der strahlungslose Übergang wird als
Auger-Effekt und die direkte Abstrahlung als Fluoreszenzemission bezeichnet. Welcher der beiden
Prozesse dominiert, hängt stark von der Ordnungszahl ab. Für leichte Atome ist die Wahrschein-
lichkeit für den Auger-Effekt hoch, während bei steigender Ordnungszahl die Fluoreszenzausbeute
rapide zunimmt.
zum Beispiel fest, dass die Oxidationsstufe eines Elements zu einer signifikanten Verschie-
bung der Kantenlage führt [Arc98]. Zu ähnlichen Effekten führen auch Hybridisierungen
der Orbitale oder lokale Verzerrungen der Gitterstruktur [Ank00].
Ein quantitatives Verständnis der Nahkantenstruktur setzt darüber hinaus die Berück-
sichtigung von Vielteilcheneffekten voraus, wodurch die Theoriebildung massiv erschwert
wird. Einerseits kommt es durch die Erzeugung eines kernnahen Lochzustands zu kollek-
tiven Anregungen des Systems wie Plasmonen oder Elektron-Loch-Paaren, andererseits
koppelt das propagierende Photoelektron in ähnlicher Weise an das Festkörpersystem
[Reh00]. Im Gegensatz zum EXAFS-Bereich sind diese Anregungen aufgrund der relativ
geringen Energie des Elektrons nicht vernachlässigbar. Weiterhin resultiert dies darin,
dass es zu Mehrfachstreuung des Photoelektrons an den Nachbaratomen kommt.
Eine quantitative Analyse von experimentellen XANES-Spektren ist deshalb fast aus-
schließlich über Referenzspektren oder theoretisch berechnete Spektren (siehe Abschnitt
4.4) möglich. Diese Herangehensweise wird auch fingerprint-Analyse genannt. Neben dem
reinen Vergleich zweier Spektren versucht man dabei oft, nach dem Superpositionsprinzip
das zu untersuchende Spektrum aus gewichteten Referenzspektren zusammenzusetzen.
Die Wichtung der Basisspektren wird dann als Konzentration der entsprechenden Spezies
gedeutet.
4.3 Der Fernkantenbereich EXAFS
Im Gegensatz zur Nahkante überwiegt im EXAFS Bereich die kinetische Energie des
Photoelektrons, weshalb die im vorherigen Abschnitt diskutierten Vielteilcheneffekte an
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Abbildung 4.5: In den frühen Experimenten zur Röntgenabsorption hat sich der Terminus
White Line für den ersten starken Peak eines Absorptionsspektrums geprägt. Die White Line
kann z.B. als drehimpulsselektives Maß für die Zustandsdichte eines Materials verwendet werden.
Das XANES Spektrum einer Goldprobe an der LIII -Kante zeigt keine White Line, da in reinem
Gold d-Orbitale voll besetzt sind (entsprechend der Dipolauswahlregeln erfolgt hier eine Anre-
gung vom p- in einen d-Zustand). Als Legierungselement in einem Al-Cu System erfolgt jedoch
eine Umbesetzung bzw. eine Hybridisierung der d-Orbitale, so dass eine starke White Line zum
Vorschein kommt.
Bedeutung verlieren. Zur Beschreibung der EXAFS-Modulationen genügt deshalb ein rein
streutheoretischer Ansatz. Der grundlegende Gedanke besteht dabei darin, dass ein aus-
laufendes Photoelektron an den Potentialen der Nachbaratome gestreut wird und in der
Folge auslaufende und gestreute Welle miteinander interferieren. Abbildung 4.6 veran-
schaulicht das Prinzip dieser Vorstellung. Abhängig von der Wellenlänge bzw. der Energie
Abbildung 4.6: Ein ins Kontinuum angehobenes Photoelektron kann an den Coulomb-
Potentialen benachbarter Atome gestreut werden. Im Wellenbild interferieren auslaufende und
gestreute Elektronenwelle miteinander. Abhängig von der Energie bzw. Wellenlänge des Photoelek-
trons kommt es zu destruktiver bzw. konstruktiver Interferenz und damit zu einer oszillatorischen
Modulation der Röntgenabsorption.
des Elektrons kommt es zu destruktiver bzw. konstruktiver Interferenz und damit zu einer
Modulation des Endzustands (vgl. Gleichung 4.2), welche natürlich auch auf den Absorp-
tionskoeffizienten wirkt. Form und Gestalt der EXAFS Modulationen hängen von Art,
Anzahl und Abstand der Streupotentiale, mithin von der lokalen Umgebung des Absor-
bers ab.
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Rein phänomenologisch beschreibt man das EXAFS-Spektrum als normiertes Absorpti-
onsspektrum χ(E), welches um den atomaren Untergrund, d.h. den Absorptionskoeffizi-
enten µ0(E) eines freien Atoms, bereinigt wird. Man normiert dabei auf die Höhe der
Absorptionskante ∆µ0, so dass mit [Reh00] gilt:
χ(E) =
µ(E)− µ0(E)
∆µ0
(4.3)
Experimentell ist zunächst einmal lediglich µ(E) vermöge Gleichung 4.1 zugänglich. Die
übrigen Größen werden deshalb zumeist über Approximationsverfahren bestimmt (siehe
Abschnitt 6.2). Oft wird χ auch einfach als die EXAFS bezeichnet. Konventionsgemäß
wird χ meist in Abhängigkeit von der Wellenzahl k des Photoelektrons dargestellt. Der
Übergang erfolgt durch
k =
√
2m
~2
(E − E0) (4.4)
Hierbei ist m die Ruhemasse des Elektrons und bei E0 handelt es sich um die Ionisations-
bzw. Fermienergie. Auf Basis der oben diskutierten Vorstellung über die Ausbildung der
EXAFS wurde von Sayers [Say71] eine quantitative Parametrisierung der Feinstruktur
χ(k) abgeleitet, die im Laufe der Jahrzehnte zum Standard der EXAFS-Analyse geworden
ist:
χ(k) =
∑
j
S20Nj |Fj(k)|
1
kR2j
sin(2kRj + 2δc + Φj)e
−2Rj/λ(k)e−2σ
2
j k
2
(4.5)
Bei den eigentlich strukturrelevanten Parametern handelt es sich um Rj, den Abstand des
Nachbaratoms j zum Absorber, Nj, die Koordinationszahl der Atomsorte j, sowie σj zur
Berücksichtigung thermischer Fluktuationen der Atomabstände sowie evtl. struktureller
Fehlordnungen. Die übrigen Parameter bündeln i.W. elektronische Effekte: Fj(k) und Φj
bezeichnen die charakteristischen Rückstreuamplituden bzw. Phasenverschiebungen des
Elements j, δc steht für die Phasenverschiebung am Absorber, λ(k) erfasst die mittlere
freie Weglänge des Photoelektrons und S0 bündelt als Amplitudenfaktor nicht berücksich-
tigte Effekte. Die Summation erfasst dabei alle Arten von Rückstreu- bzw. Nachbaratomen
j.
Gleichung 4.5 enthält alle Schlüsselkomponenten sowohl zum qualitativen als auch quan-
titativen Verständnis der EXAFS in einer äußerst prägnanten Form. Für eine direkt an
einem Nachbaratom rückgestreute Welle ergibt sich eine Phasendifferenz von 2kRj bezüg-
lich der auslaufenden Welle, zuzüglich der Phasenverschiebungen am Zentral- und am
Streuatom. Durch den sin-Faktor mit der gerade diskutierten Phase wird der Interfe-
renzcharakter der EXAFS klar zum Ausdruck gebracht. Die endliche Lebensdauer bzw.
endliche mittlere freie Weglänge des Photoelektrons wird über e−2Rj/λ(k) berücksichtigt.
Da λ(k) gewöhnlich nur einige Zehntel Ångström beträgt [Reh00], bewirkt dieser Faktor
ein rasches Abklingen der Photoelektronwelle und somit eine enge Begrenzung des unter-
suchten Volumens um das Absorberatom. Neben dem Interferenzphänomen und der Limi-
tierung der Elektronenreichweite sind der Amplitudenfaktor S0 sowie der Debye-Waller
Faktor ausgedrückt durch e−2σ
2
j k
2
noch von besonderer Wichtigkeit.
Die thermische Bewegung der Gitteratome um ihre Ruhelage beeinflusst die Interferenzbe-
dingungen zwischen ein- und auslaufender Elektronenwelle und verschmiert so das reine
Sinussignal, das man ohne thermischen Einfluss erhalten würde. Besonders bei kurzen
Wellenlängen kommt dieser Effekt zum Tragen und unterdrückt die EXAFS bei hohen
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Energien. Im Bereich der Nahkante, wenn σ2jk2 << 1, ist dieser Effekt jedoch zu vernach-
lässigen. In direkter Konsequenz werden EXAFS Messungen deshalb oft bei niedrigen
Temperaturen durchgeführt, während die XANES ohne Abstriche auch weit über Raum-
temperatur messbar ist. Schließlich werden im Amplitudenfaktor S0, der in dieser Form
nicht in der ursprünglichen Formel aufgeführt war, all jene Vielteilchen-Effekte zusammen-
gefasst, die mit der Entstehung eines kernnahen Lochs zusammenhängen. Die Entwicklung
einer umfassenden Theorie dieses Faktors steht noch aus, hängt aber eng mit der Ent-
wicklung im Nahkantenbereich zusammen (siehe Abschnitte 4.2 und 4.4).
Nach der Extraktion der Feinstruktur χ(k) eines Experiments (siehe Abschnitt 6.2 für
Abbildung 4.7: Durch Fouriertransformation der Feinstruktur geht man vom Impuls- in den
Ortsraum über. Der Betrag der FT kann dann als pseudo-radiale Verteilungsfunktion gedeutet
werden, in der die verschiedenen Peakpositionen die Abstände der verschiedenen Koordinations-
schalen anzeigen. Allerdings bewirkt der Interferenzcharakter der Feinstruktur, dass die Peakposi-
tionen zumindest aufgrund der Phasenverschiebungen von den realen Abständen abweichen. Für
Kupfer beträgt der tatsächliche Abstand zum nächsten Nachbaratom 2,56 Å und kann auf Basis
der FT mit ca. 2,3 Å nicht korrekt reproduziert werden.
Details) besteht der nächste Schritt der Datenanalyse aus der Gewinnung struktureller
Informationen. Dabei kann man prinzipiell auf zwei verschiedene Weisen vorgehen. In
rein qualitativer Hinsicht kann man durch Fouriertransformation (FT) der Feinstruktur
eine radiale Verteilungsfunktion erzeugen, aus deren Form man auf Koordinationszahl
sowie die Abstände zu den Nachbaratomen schließen kann. Abbildung 4.7 veranschau-
licht dieses Vorgehen anhand der FT einer mit FEFF (siehe Abschnitt 4.4) berechneten
Kupfer-EXAFS. Obwohl damit vielfach ein erstes strukturelles Verständnis ermöglicht
wird, darf man dennoch nicht außer Acht lassen, dass die EXAFS ihrem Wesen nach
ein Interferenzphänomen ist. Für die FT der EXAFS bedeutet dies mindestens, dass die
Peakpositionen im Ortsraum um die Phasenverschiebungen von den realen Abständen
abweichen. Tatsächlich können aufgrund der stark unterschiedlichen Streuamplituden und
Phasenverschiebungen verschiedener Elemente Peaks der radialen Dichteverteilung sogar
ausgelöscht werden. Oft spricht man aus diesen Gründen auch von einer pseudo-radialen
Verteilungsfunktion.
Ein unter quantitativer Perspektive lohnenderes Verfahren ist die direkte Anpassung der
EXAFS-Formel 4.5 an die experimentellen Spektren. Vorausgesetzt werden muss dabei
jedoch üblicherweise die Kenntnis der zum Spektrum beitragenden Streuamplituden bzw.
Streuphasen. Einerseits ist damit zwar notwendigerweise eine a-priori Kenntnis über
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das betrachtete System verbunden, andererseits begründet dies die Empfindlichkeit der
EXAFS für die chemische Umgebung des Absorberatoms (siehe auch Abbildung 4.8). In
Abbildung 4.8: Effektive Rückstreuamplituden variieren stark mit der Ordnungszahl. Neben den
Phasenverschiebungen begründen diese Faktoren der EXAFS-Formel die Empfindlichkeit der Rönt-
genabsorption für die chemische Natur der Nachbaratome. Die Darstellung zeigt drei mit FEFF
berechnete Rückstreuamplituden mit einem Absorberabstand von 2,55 Å. Man geht üblicherweise
davon aus, dass mit EXAFS eine chemische Auflösung von Z ± 2 erreichbar ist.
Kombination mit der FT kann man verschiedene Koordinationsschalen separat anpassen.
Für die technischen Details dieser Prozedur sei auf Abschnitt 6.2 sowie die grundlegenden
Arbeiten [Say71], [Lyt75] und [Ste75] verwiesen. Festzuhalten bleibt, dass durch Analyse
der EXAFS Informationen (entsprechend Gleichung 4.5) über die chemische Umgebung
des Absorberatoms gewonnen werden kann.
4.4 Berechnung theoretischer XANES-Spektren
Aufgrund der bis heute andauernden Suche nach einer einfachen parametrisierten For-
mel für den Nahkantenbereich, nehmen theoretische Berechnungen von XANES-Spektren
einen großen Raum bei der Deutung und Interpretation entsprechender Experimente ein.
Ermöglicht wurde dies durch theoretische Fortschritte der letzten zwei Jahrzehnte, auf
deren Basis eine Vielzahl von Simulationsprogrammen wie z.B. FEFF [Ank98], TT-
MULTIPLETS [dG05] oder FDMNES [Jol01] entwickelt wurden.
Die Berechnung der in dieser Arbeit vorgestellten XANES-Spektren erfolgte mit der Pro-
grammversion 8.4 des FEFF Codes. Basis dieses Programms ist der Ansatz einer selbst-
konsistenten Verarbeitung von Mehrfachstreuprozessen im Ortsraum RSMS (vom engl.:
Real Space Multiple Scattering). Ein wesentlicher Schritt dieses Ansatzes besteht darin,
den Absorptionskoeffizienten nach Gleichung 4.2 mit Hilfe der Greens-Funktion G [Ank98]
des Photoelektrons auszudrücken. Unter Verwendung der Spektraldarstellung
− 1
pi
ImG(E) =
∑
f
|f〉 δ(E − Ef ) 〈f | (4.6)
ergibt sich der Absorptionskoeffizient dann zu
µ(E) ∝ Im 〈i|~~r′G(~r′, ~r, E)~~r |i〉 (4.7)
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Auf diese Weise umgeht man die Notwendigkeit, die Endzustände |f〉 explizit berechnen
zu müssen. Außerdem kann anhand dieser Methodik der enge Zusammenhang zwischen
EXAFS und XANES verdeutlicht werden. Schließlich lässt sich der Propagator G in je
einen Anteil des Absorberatoms Gabs und der streuenden Atomen Gstreu separieren, wobei
für den Streuanteil gilt (T bezeichnet dabei die sogenannte Streumatrix und G0 steht für
die freie Greens-Funktion):
Gstreu = G0(1− TG0)−1 = G0 +G0TG0 +G0TG0TG0 + ... (4.8)
Im Falle einer im Vergleich zur Streuung hohen Energie des Photoelektrons, also im
EXAFS Bereich, konvergiert die Reihe nach einigen Termen, während für Rechnungen
im Bereich der Nahkante eine komplette Matrixinversion erforderlich ist, für die es stabile
Algorithmen gibt [Ank98]. Begrifflich trennt sich dabei der MS (Multiple Scattering) vom
FMS (Full Multiple Scattering) Ansatz (siehe auch Abbildung 4.9). Tatsächlich wird zur
Abbildung 4.9: Im Formalismus der Greens-Funktionen erhalten XANES und EXAFS einen
gemeinsamen Rahmen. Ein Photoelektron wird dabei vom vom Absorberatom (rot) ausgehend von
den Nachbaratomen entweder direkt zurückgestreut oder es nimmt den Weg über weitere Streuzen-
tren (hier angedeutet durch schwarze Pfeile). Für die EXAFS reicht gewöhnlich die Berechnung
der wahrscheinlichsten Streupfade, wobei Mehrfachstreuungen in gewissem Maße vernachlässig-
bar sind. Berechnungen der Nahkante erfordern jedoch eine komplette Matrixinversion bzw. eine
komplette Berücksichtigung aller Streuprozesse in einem gewissen Cluster (blau hinterlegt).
Berechnung von XANES-Spektren die Matrixinversion für einen Cluster definierter Größe
durchgeführt. Da jedoch in beiden Regimen das Fundament der Rechnung in einer freien
Bewegung des Photoelektrons zwischen verschiedenen Streuprozessen erfasst wird, tritt
in diesem Rahmen die konzeptionelle Nähe von EXAFS und XANES deutlich hervor.
Zur iterativ erfolgenden selbst-konsistenten Berechnung der Streupotentiale werden in
FEFF sogenannteMuffin-Tin Potentiale verwendet [Ank98]. Nicht zu vergessen ist außer-
dem, dass auf Basis von Gleichung 4.2 das Photoelektron als unabhängiges Teilchen behan-
delt wird und damit Vielteilcheneffekte in einer energieabhängigen Selbstenergie gekapselt
werden.
Auf weitere Näherungen und Konzepte, die in FEFF implementiert sind, soll hier nun
nicht näher eingegangen werden (siehe stattdessen [Ank98], [Reh04] und [Reh05]). Auch
für eine Diskussion möglicher Verbesserungen der theoretischen Behandlung von XANES
z.B. hinsichtlich inelastischer Verluste sowie des kernnahen Lochs sei auf [Reh05] verwie-
sen.
Abschließend bleibt vielmehr zu betonen, dass mit FEFF XANES Spektren sowie auch
elektronische Größen wie Zustandsdichten in verlässlichem Rahmen berechnet werden kön-
nen. Vor allem bietet sich die Berechnung von XANES Spektren immer an, wenn keine
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Referenzspektren zur Verfügung stehen oder keine Referenzsubstanzen hergestellt werden
können.
4.5 Experimentelle Grundlagen
Ein Röntgenquant durchläuft in einem modernen XAFS-Experiment derartig viele
Schritte von der eigentlichen Röntgenquelle bis zu seinem Nachweis, dass eine umfas-
sende Diskussion der experimentellen Grundlagen in dieser Arbeit scheitern muss. Aus
diesem Grund beschränkt sich die Darstellung hier auf den Start- sowie den Endpunkt
einer Röntgenabsorptionsmessung, nämlich Röntgenstrahlungsquellen und die Geometrie
der Absorptionsmessung. Auf Details der Zwischenschritte, insbesondere der Beamline
wird noch in Abschnitt 6.2 eingegangen, allerdings sei für weiterführende Informationen
auf [AN01], [Kel08] und [Kon88] verwiesen.
Untersuchungen der Röntgenfeinstruktur erfordern einen intensiven, monochromatischen
Photonenstrahl, so dass man solche Experimente heute fast ausschließlich an Synchrotron-
strahlungsquellen bzw. Elektronenspeicherringen durchführt4. Klassische Röntgenröhren
werden nur noch in Spezialfällen verwendet. Als Synchrotronstrahlung bezeichnet man
allgemein die von beschleunigten, geladenen Teilchen abgestrahlten elektromagnetischen
Wellen. Wird ein geladenes Teilchen mit der Ruhemasse m0, der Ladung e und der Ener-
gie E z.B. durch ein Magnetfeld auf eine Bahnkurve mit Radius r abgelenkt, so wird die
Leistung P abgestrahlt:
P =
1
6pi0
· e
2 · c · E4
r2 · (m0c2)4 (4.9)
Dabei bezeichnet 0 die elektrische Feldkonstante im Vakuum und c die Lichtgeschwin-
digkeit. Da die Leistung proportional zur vierten Potenz der inversen Ruhemasse ist,
verwendet man gewöhnlich Elektronen, die zudem auch noch einfach herzustellen sind,
zur Erzeugung von Synchrotronlicht. Spätestens seit der zweiten Synchrotrongeneration,
bei denen Synchrotronstrahlung nicht mehr bloß parasitär, sondern bewusst erzeugt und
verwendet wird, wird Röntgenstrahlung an diesen Anlagen in vier Schritten generiert. In
einem ersten Schritt werden freie Elektronen erzeugt und anschließend in einem Linearbe-
schleuniger vorbeschleunigt. Im dritten Schritt werden diese in einem Beschleunigerring,
dem eigentlichen Synchrotron, auf ihre Endgeschwindigkeit beschleunigt und letztlich in
einem Speicherring gesammelt (siehe Abbildung 4.10). Im Speicherring werden die Elek-
tronen mit Ablenkmagneten auf eine annähernd kreisförmige Bahn gezwungen. Dadurch
wird weißes Röntgenlicht, d.h. Photonen mit einer breiten Energieverteilung, tangential
abgestrahlt und in der Folge für das jeweilige Experiment aufbereitet (siehe auch Abschnitt
6.2). Neben Ablenkmagneten werden vor allem auch sogenannte Wiggler oder Undulato-
ren in einzelne Segmente des Speicherrings eingebaut, mit denen zum Teil höchste Rönt-
genenergien erreicht werden können. Eine ausführlichere Darstellung der physikalischen
Grundlagen der Synchrotronstrahlungsquellen inkl. der Erläuterung von Wigglern und
Undulatoren findet sich z.B. in [AN01], während die historische Entwicklung ihrer Nut-
zung kurz und bündig in [Tho01] dargestellt ist.
4Im allgemeinen Sprachgebrauch wird der Begriff Synchrotron meist synonym für einen Elektronenspei-
cherring verwendet. Man spricht z.B. vom Synchrotron BESSY obwohl diese Anlage nur ein Beschleu-
nigungssynchrotron enthält, die eigentlichen Experimente jedoch am Speicherring durchgeführt werden.
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Abbildung 4.10: In einem Synchrotron bzw. einem Elektronenspeicherring werden Elektronen
durch Ablenkmagneten (grün) auf eine kreisähnliche Bahn gezwungen. Durch die radiale Beschleu-
nigung der Elektronen entsteht intensives Synchrotronlicht, welches für Experimente genutzt wer-
den kann. Zusätzlich können insertion devices (gelb) wie z.B. Wiggler oder Undulatoren eingebaut
werden, die für höchste Photonenflüsse und -energien sorgen können. Die Abbildung zeigt sche-
matisch den typischen Aufbau eines Synchrotrons der zweiten Generation.
Gesetzt den Fall, dass eine durchstimmbare, monochromatische Röntgenquelle in Form
eines Synchrotrons mit angeschlossener Beamline (genauer erläutert in Abschnitt 6.2) zur
Verfügung steht, bieten sich zur Messung der Feinstruktur prinzipiell zwei Möglichkeiten
an: Man kann entweder die durch die Probe transmittierte Röntgenstrahlung detektieren
oder auf die entstehende Fluoreszenzstrahlung zurückgreifen. Abbildung 4.11 verdeut-
licht die beiden Detektionsmöglichkeiten. In Transmissionsgeometrie berechnet sich der
Absorptionskoeffizient nach dem Lambert-Beerschen Gesetz, während dieser in Fluores-
zenzgeometrie proportional zum Verhältnis der Fluoreszenz- zur Primärintensität ist. Es
gilt somit:
µ(E) ∝ −ln
(
Itrans
I0
)
bzw. µ(E) ∝ Ifluo
I0
(4.10)
Falls die Eigenschaften der Probe selbst oder die zur Verfügung stehenden Präparations-
möglichkeiten nicht schon die Detektionsgeometrie vorgeben, kann man diese im Wesent-
lichen abhängig von der wissenschaftlichen Fragestellung frei wählen. Für Messungen in
Transmissionsgeometrie werden Proben optimal mit einer Dicke von einer Absorptions-
länge d ≡ 1/µ bzgl. der Absorption durch das betrachtete Element verwendet [Kel08].
In Fluoreszenzgeometrie tritt zusätzlich das Problem der Selbst-Absorption auf. Die emit-
tierte Fluoreszenzstrahlung wird nämlich zu einem gewissen Anteil in der Probe selbst
wieder re-absorbiert, wodurch das Fluoreszenzsignal verringert erscheint. Das Ausmaß
der Abschwächung hängt insbesondere von der Dicke der Probe sowie deren atomarer
Zusammensetzung ab, die wiederum den Absorptionskoeffizienten µ(Efl) bei der Ener-
gie der Fluoreszenzlinie Efl bestimmt. Es existieren etliche Prozeduren sowohl für den
XANES als auch den EXAFS Bereich, mit denen dieser Effekt nachträglich korrigiert
werden kann, so z.B. [Trö92], [Boo05] oder [Abl05].
Neben der Röntgenquelle sowie der Wahl zwischen Fluoreszenz- und Detektionsgeometrie
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Abbildung 4.11: Absorptionsprozesse bewirken zum einen eine Abschwächung der Intensität der
transmittierten Röntgenstrahlung Itrans im Vergleich zur Primärintensität I0 und zum anderen
die Aussendung von Fluoreszenzquanten. Die experimentell ermittelte Fluoreszenzintensität ent-
spricht dabei nicht dem tatsächlichen Wert, da Fluoreszenzquanten innerhalb der Probe selbst
absorbiert werden können. Es ist deshalb erforderlich nachträglich den Effekt der Selbstabsorption
zu korrigieren.
betreffen noch weitere Aspekte das experimentelle Design eines XAFS-Experiments. Da
jedoch diese beiden Fragen den eigentlichen Kern des Experiments bilden, sei für andere
Details nochmals auf die umfassenden Darstellungen in [Kel08] und [Kon88] verwiesen.

5 Stand der Forschung
Gerade die Erfordernisse der heutigen Zeit wie Kosten- und Ressourceneffizienz machen
Leichtmetalllegierungen auf Basis von Aluminium zu besonders interessanten Struktur-
werkstoffen. Wissenschaftlich schlägt sich dies in einer seit Jahrzehnten regen Publikati-
onstätigkeit nieder, die in ihrer Fülle zum Teil die Übersichtlichkeit über das Forschungsge-
biet einschränkt. Auch die in zweijährigem Rhythmus stattfindende internationale Kon-
ferenz zum Thema, die 2008 bereits zum elften Mal veranstaltet wurde, zeugt von der
Präsenz des Materials in der Forschung. Neben der Charakterisierung der Eigenschaften
sowie der Beschreibung des strukturellen Aufbaus von Aluminiumlegierungen wird dar-
auf aufbauend intensiv an der Entwicklung neuer Legierungen sowie der Optimierung der
thermomechanischen Behandlung geforscht. Darüber hinaus sind prozesstechnische Fragen
bezüglich z.B. der Herstellung, der Weiterverarbeitung oder auch der Wiedergewinnung
des Rohstoffs aus verbrauchten Produkten von großer Bedeutung. Während die letztge-
nannten Themen eher in den Bereich der Ingenieurswissenschaften fallen, wird vor allem
die Charakterisierung der Struktur von Aluminiumlegierungen, wie auch in dieser Arbeit,
von einem eher physikalischen Standpunkt ausgehend behandelt. Mikrostrukturuntersu-
chungen werden dabei mit verschiedensten Methoden durchgeführt, wobei in der aktuellen
Forschung ein besonderes Gewicht auf Untersuchungen mit Atomsonden sowie Methoden
der Transmissionselektronenmikroskopie gelegt wird (vergleiche z.B. [Hir08a, Hir08b]).
Daneben haben sich Härtemessungen, kalorimetrische Untersuchungen sowie die optische
Mikroskopie seit den Anfängen der Beschäftigung mit Aluminiumlegierungen als Stan-
dardmethoden etabliert. Auch die Positronenspektroskopie wird seit Ende der 70er Jahre
des letzten Jahrhunderts relativ intensiv zur Charakterisierung von Aluminiumlegierungen
eingesetzt, wohingegen die Röntgenabsorptionsspektroskopie fast gar keine Anwendung in
diesem Forschungsgebiet fand.
Hinsichtlich der Materialzusammensetzung erfahren die Systeme Al-Cu-Mg, Al-Mg-Si
sowie Al-Zn, Al-Li und Al-Si zur Zeit die größte Aufmerksamkeit. Zum einen treibt das
technologische Bedürfnis nach einem besseren Verständnis der Legierungseigenschaften die
Untersuchung und zum anderen sind es oftmals die günstigen Eigenschaften der unter-
suchten Systeme, welche die Charakterisierung eben dieser Legierungen rechtfertigen. So
sind z.B. für Al-Cu-Mg oder Al-Zn basierte Legierungen die mit verschiedenen Methoden
erreichbaren Kontraste (im Sinne von Signalstärke) deutlich höher als bei der Unter-
suchung von Al-Mg-Si Systemen, da die Elektronenstruktur von Cu oder Zn oftmals zu
signifikanteren Messeffekten führt als diejenige von z.B. Mg oder Si. Dabei muss außerdem
stets berücksichtigt werden, dass technologisch relevante Systeme hinsichtlich der Legie-
rungszusätze meist stark verdünnt sind, was dieses Kontrastproblem noch verstärkt. Prin-
zipiell steht für alle genannten Legierungssysteme die Beschreibung der Frühstadien der
Ausscheidungsbildung, sofern es sich um aushärtbare Legierungen handelt, im Zentrum
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der Aufmerksamkeit. Da es sich dabei zumeist um Strukturen im Sub-Nanometerbereich
handelt, die evtl. nur aus wenigen Atomen mit oder ohne Leerstelle bestehen, sind diese
entweder nicht oder nur unter großen experimentellen Schwierigkeiten zugänglich. Darüber
hinaus wird auch der genaue Einfluss von Mikrolegierungszusätzen sowie von Wärmebe-
handlungen auf diese Systeme intensiv untersucht.
In den nächsten Abschnitten sollen nun die aktuellsten Probleme und Entwicklungen
bezüglich der in dieser Arbeit untersuchten Al-Cu-Mg und Al-Mg-Si Systeme über die
Darstellung in Kapitel 2 hinausgehend diskutiert und vorgestellt werden. Auch auf den
Stellenwert der hier verwendeten Methoden wird dabei genauer eingegangen werden.
5.1 Al-Cu-Mg und Al-Mg-Si basierte Legierungen
Sowohl für die Al-Cu basierten Legierungen der 2xxx Gruppe als auch für die Al-Mg-
Si Legierungen der 6xxx Gruppe ist die Untersuchung der frühen Ausscheidungsstadien
wesentlich. Was jedoch genau unter frühen Ausscheidungsstadien zu verstehen ist bzw.
wann diese vorzufinden sind, variiert in der Literatur stark. Am treffendsten ist dabei viel-
leicht die Definition von frühen Ausscheidungsstadien als Strukturzustände, die zwischen
Mischkristall und den ersten Guinier-Preston Zonen angesiedelt sind. Je nach Publikation
werden diese Stadien jedoch durch unterschiedliche Wärmebehandlungen erreicht. Bei Al-
Cu-Mg Legierungen werden oft kurze Auslagerungen bei 150 °C (vergleiche exemplarisch
[Mar08a, Nag01]) und für Al-Mg-Si Legierungen bei 180 °C durchgeführt, um Frühstadien
zu erzeugen. Ob dabei jedoch wirklich die gleichen Strukturen wie bei einer Kaltauslage-
rung erreicht werden, bleibt ein prinzipielles Problem dieser Vorgehensweise.
Al-Cu-Mg Legierungen
Neben der in Abschnitt 2.3 eingeführten Ausscheidungssequenz des Al-Cu-Mg Systems
wird seit einiger Zeit alternativ eine Ausscheidungsabfolge der Form
SSS → Cu-Mg Co-Cluster → GPBII (S”) → S
diskutiert [Sta05]. Wesentlich ist dabei der Wegfall der GPB Bezeichnung, da diese keine
zur Rechtfertigung einer besonderen Kennzeichnung geeignete Struktur bzw. Morphologie
aufweisen würden [Wan07, Sta05]. Allerdings werden sowohl GPB als auch GPBII Zonen
von [Kva08] als Agglomerate von strukturgleichen Stäben im Subnanometerbereich auf-
gefunden. Während die Clusterung von Legierungsatomen nach dem Abschreckvorgang
als gesichert und auch notwendig angesehen werden kann [Mar06, Wan05, Sta05], wer-
den verschiedene Entwicklungsmodelle diskutiert. Uneinigkeit herrscht hierbei vor allem
hinsichtlich der Clusterungsabfolge der verschiedenen Atomsorten. Während z.B. [Cha00]
bei Kaltauslagerung von Al-Cu-Mg Legierungen Mg-Cluster zeitlich vor Cu reichen GPB
Zonen findet, schreibt [Sta05] den Härteanstieg bei RT Auslagerung vor allem der Bil-
dung von Cu sowie Cu-Mg Clustern zu. Als Gemeinsamkeit bleibt zwar stets der Fund
von Cu-Mg Strukturen, sei es als Cluster oder unter dem Etikett GPB, dennoch bleibt
die Frage nach einem bevorzugten Strukturelement (Cu oder Mg Cluster) offen. Die Rolle
bzw. die Bedeutung von eingeschreckten Leerstellen während der Auslagerung ist eben-
falls bis heute nicht restlos geklärt. Eine Bindung von Leerstellen an Legierungsatome
kann zwar auch als gesichert betrachtet werden. Offen ist allerdings, welches Element (Cu
oder Mg) bevorzugt mit Leerstellen bindet. Während Untersuchungen widersprüchliche
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Ergebnisse generieren [AS02, Nag04], ist z.B. die Möglichkeit, dass dies in hohem Maß
von der Legierungszusammensetzung und weniger von der Atomsorte abhängen könnte,
nicht diskutiert worden. Auch der Verbleib von Leerstellen im Verlauf einer Auslagerung
bedarf weiterer Untersuchungen. Ein fester Einbau von Leerstellen in Co-Clustern wird für
ternäre Legierungen zwar diskutiert [AS02], jedoch um den Preis, die Diffusion von Legie-
rungselementen nicht mehr befriedigend erklären zu können. Darüber hinaus erfolgt oft
keine ausreichende Korrelation mit späteren Ausscheidungsstadien, obwohl gerade diese
aufgrund ihrer einfacheren Zugänglichkeit als Untersuchungseckpunkte dienen können.
Al-Mg-Si Legierungen
Noch kontroverser als im Fall der Al-Cu-Mg basierten Legierungen werden die ersten Sta-
dien der Ausscheidungsbildung im Al-Mg-Si System diskutiert. Die Erforschung dieser
Zustände ist insbesondere deswegen von großem Interesse, da dort die Ursachen bzw.
mögliche Erklärungen des positiven bzw. negativen Effekts der Raumtemperaturauslage-
rung auf die Festigkeit dieser Legierungen zu suchen sind. Bereits seit Mitte der 60er
Jahre des letzten Jahrhunderts wird dieses Phänomen intensiv untersucht (vergleiche
[Pas66, Guo08, Cha09]), ohne dass bisher ein konsistenter Erklärungsansatz aufgedeckt
werden konnte. Prinzipiell kann die in Abschnitt 2.4 eingeführte Ausscheidungssequenz
auch für dieses System folgendermaßen erweitert werden:
SSS → Cluster → GP → β′′ → β′ → β
Da der Zustand maximaler Härte allgemein mit der Existenz von β′′ verbunden wird (ver-
gleiche z.B. [Ser08b]) und selten abweichende Ergebnisse vorgestellt werden [Mat00], ist
auch im Rahmen des Kaltauslagerungseffekts vor allem der Weg von SSS bis einschließ-
lich β′′ von besonderem Interesse. Direkt nach dem Abschreckvorgang kann auch hier von
Paaren aus Leerstellen und Legierungsatomen ausgegangen werden [Buh04]. Ob sich zu
diesem Zeitpunkt bereits Cluster gebildet haben oder nicht, ist experimentell noch strit-
tig [Mur98, Gao02], wobei der schiere Legierungsgehalt bei höher bzw. normal legierten
Materialien die Existenz zumindest von Legierungsatompaaren nahelegt. Im Lichte des
negativen Effekts einer Kaltauslagerung, der ja eine Vergröberung der Verteilung von β′′
bzw. eine Verzögerung der Bildung von β′′ mit sich bringen muss, kommen für die weitere
Entwicklung des Abschreckzustandes bei RT prinzipiell mehrere Wege in Frage (vergleiche
dazu auch [Ost07]):
• Der Mischkristall verarmt an Leerstellen und/oder an Legierungsatomen.
• Es bilden sich Strukturen, die nur geringe festigkeitssteigernde Wirkung haben, bei
Warmauslagerung jedoch erst zurückgebildet werden.
• Es bilden sich Strukturen mit geringer festigkeitssteigernder Wirkung, die bei War-
mauslagerung stabil bleiben.
• Es bilden sich verschiedene Strukturen, von denen einige nicht als Keime für β′′
dienen.
Buha et al. [Buh04] schlagen z.B. vor, dass Mg-Si Co-Cluster im Laufe einer Kaltausla-
gerung Leerstellen einbetten, die bei einer späteren Warmauslagerung erst wieder freige-
setzt werden müssen. Verschiedene Clustertypen werden ebenfalls oft als Erklärungsansatz
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angeführt. Demnach bilden sich bei RT Cluster, die zwar eine β′′-ähnliche Stöchiometrie
aufweisen, allerdings unlöslich bei Warmauslagerung sind. Demgegenüber bewirkt eine
Vorauslagerung bei höheren Temperaturen die Bildung eines zweiten Typs der als Keim
für β′′ fungieren kann [Ser08a]. Eine analoge Argumentation wird auch mit GP Zonen
durchgeführt. Unterhalb von ca. 50 °C bilden sich diesem Gedankengang folgend primär
GPI Zonen, die im Gegensatz zu bei höheren Temperaturen gebildeten GPII Zonen nicht
als β′′-Keim wirken [Sag96, Mir08]. Auch die anfängliche Rückbildung von (evtl. als Keim
unterkritischen) GPI Zonen bei Warmauslagerung wird beobachtet und für den negativen
Effekt verantwortlich gemacht [Mur99, Mat00]. Insgesamt bleibt bzw. ist das Bild der frü-
hen Ausscheidungsstadien und ihrer Entwicklung in Al-Mg-Si Legierungen inkonsistent
und wirft nicht nur hinsichtlich der teilweise inflationär gebrauchten Terminologie viele
Fragen auf. Vor allem ist dabei zu betonen, dass der Einfluss der Legierungszusammenset-
zung auf die Ausprägung des Kaltauslagerungseffekts (siehe Abbildung 2.10) bisher nicht
systematisch untersucht wurde. Über diese Problematik hinaus ist vor allem der Einfluss
von Kupfer auf das System von großem Interesse, da Cu als Nebenlegierungselement die
Legierungseigenschaften, abgesehen von der Korrosionsbeständigkeit, erheblich verbessert.
Kupfer hat dabei wesentlichen Einfluss auf die Clusterbildung [Esm04, Esm06, Esm07],
wobei die Auswirkungen auf die härtenden Phasen teilweise konträr dargestellt werden
(vergleiche z.B. [Mur01] und [Gab07, Mar08b]). Auch die Frage, ob Cu primär das Aus-
maß der Aushärtung [Ser08b], deren Kinetik [Dia08] oder evtl. sogar beides beeinflusst,
wartet auf Klärung.
5.2 Aluminiumlegierungen und PAS
Die Untersuchung von Aluminiumlegierungen mit Hilfe der Positronenspektroskopie hat
inzwischen eine gewisse Tradition und begann in den späten 70er Jahren des 20. Jahrhun-
derts. Eine gute Übersicht über die schon etwas ältere Forschung bieten [Dlu87, Dup98].
Insgesamt lässt sich jedoch feststellen, dass ein deutliches Übergewicht zu Gunsten von
Al-Cu basierten Legierungen besteht. Dies dürfte vor allem auf das schon angesprochene
Kontrastproblem zurückzuführen sein, welches im Fall von Al-Mg-Si Legierungen auch
für die PAS die Dateninterpretation deutlich erschwert. Aus diesem Grund finden sich
für dieses System auch hauptsächlich Untersuchungen von Legierungen, die Kupfer oder
andere schwere Elemente wie z.B. Ag als Nebenlegierungselement enthalten.
Für beide Systeme kann jedoch eine Bindung von eingeschreckten Leerstellen an Legie-
rungsatome nach einer Abschreckung vorausgesetzt werden [AS02, Buh04]. Ob es in den
ternären Systemen einen bevorzugten Bindungspartner in den verschiedenen Ausschei-
dungsstadien gibt, konnte bisher nicht abschließend geklärt werden. Es gibt sowohl Hin-
weise auf Leerstellen-Mg [Som00, Nag01] als auch auf Leerstellen-Cu Komplexe [Bia01].
Der Zusatz von Mg zum binären Al-Cu System bewirkt dabei nach [AS02] ein gänz-
lich anderes Verhalten eingeschreckter Leerstellen, indem im ternären Fall Komplexe
aus Cu-Mg-Leerstelle als Clusterkeime wirken, wobei dies die Frage nach der Möglich-
keit einer schnellen Aushärtung aufwirft. Mehrheitliche Übereinstimmung herrscht jedoch
hinsichtlich des Positroneneinfangs in den Al-Cu basierten Systemen. Für ternäre Legie-
rungen wird zumeist vollständiger Positroneneinfang beobachtet [Sta00], während in
binären Legierungen in fast allen Auslagerungsstadien kein kompletter Einfang auftritt
[Mel01, Glä91]. Allerdings bleibt insbesondere für den ternären Fall offen, welche Legie-
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rungsatome in frisch abgeschreckten Zuständen mit Leerstellen koordiniert sind (siehe
[Som09] und die enthaltenen Referenzen).
Bei Al-Mg-Si tritt ebenfalls in erster Linie vollständiger Einfang auf [Sta06]. Buha et
al. [Buh04] schlagen für dieses System vor, dass bei einer Warmauslagerung zunächst
Leerstellen in Mg-Si Clustern eingebunden, später jedoch wieder freigesetzt werden. Der
Einfluss von Kupfer besteht hier nach [Hon04] in erster Linie darin, den Anteil einge-
schreckter Leerstellen zu reduzieren. Beide hier dargestellten Gedanken sind nicht frei von
Widersprüchen oder implizieren solche. Festzuhalten bleibt, dass die bekannte, positro-
nenspektroskopisch relevante Datenlage für Al-Mg-Si Legierungen relativ dünn ist.
5.3 Aluminiumlegierungen und XAFS
Aluminiumlegierungen sind und waren kein prominentes Forschungsgebiet der Röntgen-
absorptionspektroskopie. Zwar gibt es einige XAFS Untersuchungen metallischer Gläser
auf Aluminiumbasis, nichtsdestotrotz sind es im Wesentlichen sieben Publikationen, die
sich mit (strukturellen) Aluminiumlegierungen befassen. In vier dieser Veröffentlichungen
[Fon79, Mae80, Len80, Len83] werden hauptsächlich die lokalen Verzerrungen um Kupfe-
ratome im binären Al-Cu System diskutiert. Dabei stellen Fontaine et al. [Fon79] sowie
Maeda et al. [Mae80] in warmausgelagerten Zuständen eine Verkürzung des Abstands
von Cu zur nächsten Koordinationsschale fest. Lengeler et al. [Len80] testen zunächst die
Aussagekraft von EXAFS an verschiedenen Phasen des Al-Cu Systems und versuchen
dann [Len83], den Cu Gehalt in den ersten Ausscheidungsstadien zu quantifizieren. In
[Sch91] wird das Al-Cu System hingegen in den Zusammenhang einer umfassenden Unter-
suchung von durch Legierungsatome induzierten Gitterverzerrungen gestellt. In [Mim81]
wird systematisch der Abstand zum nächsten Nachbarn sowie die Zn Koordinationszahl
in Al-Zn Legierungen untersucht. Auch wenn dieses System nicht in dieser Arbeit the-
matisiert wird, repräsentiert [Mim81] doch beispielhaft den möglichen Erkenntnisgewinn
für strukturelle Aluminiumlegierungen mit XAFS. In [Zsc87] wird ebenfalls das Al-Zn
System untersucht, allerdings mehr im Kontext einer allgemeinen Darstellung der Möglich-
keiten von EXAFS zur Strukturaufklärung von Aluminiumlegierungen und metallischen
Systemen. Nichtsdestotrotz ist XAFS damit bis auf die genannten Ausnahmen nicht zur
Strukturaufklärung von Aluminiumlegierungen eingesetzt worden. Insbesondere ist auf
die Möglichkeiten der Nahkantenspektroskopie von bisher lediglich hingewiesen worden
[Sta07]. Eine zugrundeliegende Datenlage und Vergleichsmöglichkeiten sind dementspre-
chend nicht gegeben.

6 Experimentelle Details
Während Experimente der Positronenannihilationsspektroskopie zumeist im Labormaß-
stab zu realisieren sind, werden zur Bestimmung der Röntgenfeinstruktur gewöhnlich Auf-
bauten an Synchrotroneinrichtungen verwendet. Beiden Verfahren ist jedoch gemein, dass
die sich an das eigentliche Experiment anschließende Datenaufbereitung und -analyse
heute softwaregestützt abläuft. Die technischen Details der in dieser Arbeit verwendeten
Versuchsaufbauten, damit evtl. vorgegebene Probengeometrien sowie die eingesetzte Ana-
lysesoftware sollen in den folgenden Abschnitten methodenspezifisch erläutert werden.
Ergänzend wird das untersuchte Probenmaterial unter Berücksichtigung des jeweiligen
experimentellen Zugangs vorgestellt.
6.1 Messaufbauten und Analysesoftware der PAS
Aus dem Repertoire der Positronenannihilation wurden in dieser Arbeit die Lebensdauer-
und die Dopplerspektroskopie zur Charakterisierung von Aluminiumlegierungen ange-
wandt. Überwiegend wurden Volumenmessungen unter Verwendung radioaktiver Quel-
len durchgeführt, wobei individuelle Ausscheidungen zwangsläufig mit einem Positronen-
strahl, der Bonner Positronen Mikrosonde (BPM), ortsaufgelöst untersucht werden mus-
sten. Die entsprechenden Versuchsaufbauten unterscheiden sich in jedem Fall erheblich.
Apparaturen zur Positronenlebensdauermessung
Basis aller Positronenlebensdauermessungen ist stets eine Fast-Slow-Koinzidenz
[Leo92], welche eine Messung der Zeitspanne zwischen Positronenentstehung und -
annihilation ermöglicht. Als Start- bzw. Entstehungssignal wird dabei, wie in Abschnitt
3.4 ausgeführt, das prompte 1,275 MeV γ-Quant aus dem Zerfall von 22Na verwendet.
Die eingesetzten Detektoren, die üblicherweise das entscheidende Qualitätsmerkmal einer
Lebensdauerapparatur sind, bestehen aus Photomultipliern des Typs XP2020Q und BaF2
Szintillationskristallen in Form von Kegelstümpfen. In Abhängigkeit von der gewünschten
Zählrate lassen sich mit dem verwendeten Equipment (vgl. auch [Klo07]) Zeitauflösun-
gen im Bereich von 225 bis 275 ps erreichen. Die Positronenlebensdauer ist für diese
Arbeit stets in Sandwich-Geometrie gemessen worden. Dabei wird die Positronenquelle
zwischen zwei identischen Proben platziert und das so entstehenden Sandwich z.B. mit
Aluminiumfolie fixiert. Diese Probenanordnung ist implizit bereits in Abbildung 3.9 ein-
geführt worden.
Für Positronenlebensdauermessungen stehen neben der einfachen Untersuchung bei
Raumtemperatur, die neben der eigentlichen Messapparatur keine weiteren Vorrichtungen
benötigt, zwei weitere Probenumgebungen zur Verfügung. Der sogenannte Ofen ermög-
licht temperaturabhängige Messungen im Bereich von -150 bis 200°C und ist variabel
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ebenfalls im Positronentopf einsetzbar. Kernstück dieser Probenumgebung ist ein Hal-
ter aus Kupfer, der mit flüssigem Stickstoff gekühlt und mit einer Drahtwendel geheizt
werden kann. Eine übliche Vorvakuumpumpe zieht den flüssigen N2 durch einen Kanal im
Cu-Probenhalter, wobei der Durchfluss mit einem Drosselventil eingestellt werden kann.
Die eigentliche Regelung der Temperatur, die mit Hilfe eines NiCr-Ni Thermoelements
verfolgt wird, übernimmt ein PID Steuerelement durch entsprechende Nachregelung des
Heizstroms. Durch Montage einer optionalen Vakuumkappe aus Aluminium wird die Ver-
eisung des Probenhalters verhindert. Ober- und unterhalb der Probenposition besitzt
diese außerdem Fenster aus 100 µm Kaptonfolie zur Minimierung der Absorption der 511
keV Annihilationslinie. Für den Messbetrieb werden die Detektoren sowie der Ofen in
einem gemeinsamen Gerüst aufgebaut, welches zum einen relativ schnelle Probenwechsel
ermöglicht und zum anderen den Abstand der Detektoren zum Probensandwich gering
hält. In Abbildung 6.1 werden sowohl der Ofen als auch der entsprechende Betriebsauf-
bau schematisch dargestellt. Eine detaillierte Beschreibung dieser Konfiguration findet
Abbildung 6.1: Messaufbau und Probenumgebung für die Positronenlebensdauerspektroskopie
in einem Bereich von -150°C bis 200°C. Der Ofen kann zusammen mit den BaF2-Detektoren in ein
Stützgerüst eingebaut werden. Durch eine evakuierbare Kappe wird verhindert, dass der Proben-
halter zufrieren kann. Der Probenhalter (links im Bild) besteht aus einem Kupferblock mit einer
Vertiefung für die Probe, um die ein Kanal verläuft, durch den flüssiger Stickstoff zur Kühlung
gezogen wird. Zur Gegenheizung wird eine mäanderförmige Heizwendel unter dem Probenhalter
verwendet. Ein PID Regler steuert den Heizstrom entsprechend der Temperaturinformation, die
dieser von einem NiCr/Ci Thermoelement erhält. Durch Kaptonfenster in der Vakuumkappe wird
die Streuung und Absorption der Annihilationsquanten minimiert. Für Messungen bei Raumtem-
peratur kann der Ofen leicht entfernt werden.
sich in [Klo07]. Zur Lebensdauermessung im Ofen oder ohne spezielle Probenumgebung
steht eine 22Na-Quelle mit einer Stärke von ca. 100 kBq bereit, die von einer lochfreien,
2 µm starken Aluminiumfolie gekapselt wird. Die quadratische Grundfläche dieser Quelle
beträgt ca. 20 mm2. Neben der durch die Verwendung der 22Na-Quelle vorgegebenen Dicke
von 1 mm (siehe Abschnitt 3.2) dürfen Proben eine Kantenlänge von 12 mm nicht über-
schreiten, um noch in die Probenaussparung des Ofens zu passen.
Für Messungen auch unterhalb der Temperatur von flüssigem Stickstoff in einem Bereich
von 290 bis 35 K wurde der sogenannte Kryostat eingesetzt. Dieser besteht im Wesentli-
chen aus einem Helium Verdampfungskryostaten und einem entsprechenden zweistufigen
Kaltkopf, der um eine Konstruktion zum schnellen Probenwechsel erweitert wurde. Die
Probenposition bzw. -halterung befindet sich dazu ca. 10 cm vom eigentlichen Kaltkopf
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in einem separaten Vakuumrezipienten, so dass ein Probenwechsel das Isoliervakuum um
den Kaltkopf nicht beeinträchtigt. Die Außenwände beider Vakuumrezipienten (des Kalt-
kopfs und der Probenposition) sind durch ineinander verlaufende Stahlrohre mit geringem
Durchmesser realisiert, so dass der Abstand des Probensandwichs zu den Detektoren nur
wenige Zentimeter beträgt. Mehrere Lagen Superisolationsfolie um die erste Kaltstufe
gewährleisten zusätzlich eine effektive Isolierung des Kaltkopfs. Neben einer Schemazeich-
Abbildung 6.2: Schematische Skizze der Probenumgebung für die Messung der Positronenle-
bensdauer bei Temperaturen in einem Bereich von 35 bis 300 K. Die Probenumgebung Kryo-
stat besteht hauptsächlich aus zwei Vakuumrezipienten. Der größere Rezipient beinhaltet den
Kühlkopf sowie den mit einem Gewinde versehenen Probenträger sowie einen 50 W Heizwider-
stand. Die thermische Isolation des Kühlkopfs wird durch Superisolationsfolie verbessert. In den
oberen Vakuumrezipienten kann ein passender Probenhalter eingeführt werden, der aus einem
Fiberglasstab sowie dem eigentlichen Probenhalter mit einem Außengewinde besteht, so dass die-
ser am Probenträger festgeschraubt werden kann. Über den Fiberglasstab sowie eine Durchführung
wird ein Au(Fe)/Fe Thermoelement nach außen geleitet, welches zur Temperaturerfassung und -
steuerung mit einem Regelprogramm verwendet wird.
nung des Kryostat ist auch der entsprechende Probenhalter in Abbildung 6.2 skizziert.
Dieser kann mit einem Gewinde an der Probenposition fixiert werden und dient ebenfalls
als Gerüst für ein Au(Fe)/Fe Thermoelement. Über einen Heizwiderstand mit einer maxi-
malen Heizleistung von 50 W lässt sich die gewünschte Temperatur einstellen. Weitere
mechanische Details dieses Aufbaus werden in [Rie08] beschrieben.
Für einen weitgehend automatisierten Versuchsablauf wurde für diese Apparatur
außerdem ein Programm entwickelt, welches sukzessive verschiedene Temperaturen im
gewünschten Messbereich anfahren, die zugehörige Messung starten und speichern kann.
Zu diesem Zweck wird die Thermospannung des Au(Fe)/Fe Thermoelements mit einem
Mikrovoltmeter über die RS-232 Schnittstelle des Steuerrechners abgefragt und die Heiz-
leistung über eine Kombination aus DAQ-Karte und steuerbarem Netzteil geregelt. Das
Ausgangssignal der Fast-Slow-Koinzidenz wird in diesem Fall mit einer rechnerinternen
ADC-Karte digitalisiert, so dass die Steuerung des Messzyklus ebenfalls über das Pro-
gramm erfolgen kann.
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Ein weiterer experimenteller Unterschied zur Lebensdauermessung mit dem Ofen besteht
in der Probengröße und damit auch in der verwendeten Quelle. Die längliche Probenaus-
sparung limitiert die Breite von Kryostat-Proben auf maximal 5 mm, so dass ein Ein-
satz der recht ausgedehnten Ofen-Quelle hier aus Sicherheitserwägungen nicht in Frage
kommt. Neben schmaleren Proben zum Einsatz in derKryostat-Apparatur wird deshalb
auch eine schmalere 22Na-Quelle verwendet, die mit einer Fläche von 10× 3 mm2 gut in
einem länglichen Probensandwich verbaut werden kann. Im Gegensatz zur ausgedehnteren
22Na-Quelle wurde hier allerdings das radioaktive NaCl-Salz nicht direkt auf eine dünne
Aluminiumfolie aufgebracht und in dieser verschlossen, sondern zunächst auf einem Alu-
miniumstreifen positioniert, der anschließend von einer weiteren Folienlage umschlossen
wurde. Für die Kryostat-Quelle ergibt sich aus diesem Grund bei der Quellkorrektur
ein im Vergleich zur anderen Quelle erhöhter Folienanteil.
Analysesoftware der PALS
Alle in dieser Arbeit vorgestellten Ergebnisse zur Positronenlebensdauer sind entweder mit
dem Programm PASCual [PI09] oder einer selbstgeschriebenen Routine innerhalb des
Mathematik-Pakets Igor generiert worden. Die Intensitäten und Lebensdauerkomponen-
ten können dabei in beiden Fällen vermöge eines nicht-linearen Levenberg-Marquard-Fits
bestimmt werden, wobei PASCual in dieser Hinsicht noch weitere Möglichkeiten bietet.
Nichtsdestotrotz bieten alternative Fitprozeduren im Vergleich zum Levenberg-Marquard-
Fit bei den untersuchten Systemen keinerlei Vorteil, sondern gehen eher mit Geschwin-
digkeitseinbußen einher. Hinsichtlich des Auswertungsergebnisses einzelner Lebensdauer-
spektren unterscheiden sich PASCual und Igor-Routine nicht.
Apparaturen zur Messung der Dopplerverbreiterung
Eine Besonderheit aller durchgeführten DBAR Untersuchungen besteht darin, dass die
511 keV Vernichtungsstrahlung stets nur mit einem einzigen Germanium Detektor gemes-
sen wurde. Für Volumenuntersuchungen mit einer radioaktiven Quelle greift man deshalb
auf 68Ge zurück, um mit ihr den hochenergetischen Untergrund im Vergleich zu 22Na zu
verringern. Auf diese Weise kann man zum einen auch nur mit einem Ge-Detektor ver-
lässliche Werte für S- und W-Parameter erhalten (siehe beispielsweise [Wir08]) und zum
anderen ist eine solche Positronenquelle Voraussetzung für die Anwendbarkeit der HMA
(also die Auflösung des Hochimpulsbereichs, siehe unten). Für Untersuchungen unter Ver-
wendung von 68Ge steht der sogenannte Positronentopf zur Verfügung. Dabei handelt
es sich im Wesentlichen um einen großen Vakuumrezipienten, auf dessen Boden die Probe
mit aufgelegter Quelle platziert werden kann (siehe Abbildung 6.3). Da die in die obere
Halbebene emittierten Positronen im evakuierten Zustand erst in der Wand des Topfs
zerstrahlen, beträgt der detektierte Anteil der von diesem Annihilationsort stammenden
Zerstrahlungsquanten nur wenige Prozent [Haa06]. Somit genügt hier eine einzige Probe,
da die Notwendigkeit eines Probensandwichs entfällt. Weiterhin kann der Positronen-
topf ebenfalls über einen seitlich angebrachten Flansch mit dem schon besprochenen
Ofen ausgestattet werden (vgl. [Ort07]).
Örtlich aufgelöste Positronenuntersuchungen mit radioaktiven Quellen sind gewöhnlich
durch deren physische Größe sowie die mittlere Eindringtiefe der Positronen auf den Milli-
meterbereich begrenzt. Strukturen im Mikrometerbereich sind hingegen mit der Bonner-
Positronen-Mikrosonde (BPM) zugänglich. Die Idee der BPM liegt dabei in der
Kombination eines Positronenstrahls mit der Elektronenoptik eines üblichen Rasterelek-
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Abbildung 6.3: Messapparatur zur Bestimmung der Dopplerverbreiterung mit einer radioaktiven
Quelle. Hauptmerkmal dieses Aufbaus ist der große Vakuumrezipient, auf dessen Boden Probe und
schließlich Quelle platziert werden. Der Kessel dient im evakuierten Zustand dazu, den Raumwinkel
des Detektors für Positronen, die in die obere Halbebene emittiert werden, zu verkleinern. Auf
diese Weise vermeidet man die Notwendigkeit von zwei identischen Proben. Die Messung erfolgt
mit einem gekühlten, hochreinen Germaniumdetektor. Der Ofen kann optional eingebaut werden.
tronenmikroskops. Ein magnetisches Prisma, auf dessen gegenüberliegenden Seiten sich
Elektronen- bzw. Positronenquelle befinden, sorgt für die Einkopplung beider Teilchen-
sorten in den selben Strahlengang. Grafik 6.4 zeigt das prinzipielle Funktionsprinzip der
BPM. Da für eine korrekte Abbildung des Positronenstrahls, wie natürlich auch des Elek-
tronenstrahls, auf die Probe monochromatische Positronen erforderlich sind, wird der
Phasenraum der Positronen einer 22Na-Quelle durch Moderation an einer Wolframfolie
in geeigneter Weise verkleinert. Detaillierte Beschreibungen insbesondere der Quellkon-
struktion finden sich in [Gre97, Haa09].
Unabhängig davon, ob die Dopplerverbreiterung der Annihilationsstrahlung im Positro-
nentopf oder ortsaufgelöst unter Verwendung der BPM gemessen wurde, ist die zugehö-
rige Ausleseelektronik stets durch die gleichzeitige Aufnahme der 477,595 keV Linie von
7Be stabilisiert worden5. Ein Stabilizer-Modul verändert dazu den internen Verstärkungs-
faktor des Vielkanalanalysators derart, dass der Schwerpunkt der 7Be Linie im selben
Kanal verbleibt. Auf diese Weise werden die Auswirkungen kurzfristiger Schwankungen
des Vor- und Hauptverstärkers sowie des Detektors effektiv korrigiert. Langfristigerem
Driften der gesamten Elektronik wie auch des Detektors kann man durch Zwischenspei-
cherung der Spektren und eine anschließende Verschiebungskorrektur begegnen. Die Ver-
wendung einer Monitorlinie in der Nähe der 511 keV Annihilationsquanten bietet darüber
hinaus den Vorteil, die intrinsische Halbwertsbreite des Detektors und damit die Qualität
der Messungen über einen langen Zeitraum hinweg abschätzen und kontrollieren zu kön-
nen.
Analysesoftware der DBAR
Zur Bestimmung der Lininenformparameter S und W sowie zur Analyse des Hochim-
pulsteils bei Verwendung nur eines einzelnen Germaniumdetektors, die schon mehrfach
5Das radioaktive Isotop 7Be besitzt eine Halbwertszeit von 53,3 Tagen und lässt sich über eine (3He, 2α)
Reaktion aus einem Graphittarget herstellen.
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Abbildung 6.4: Funktionsprinzip der Bonner Positronen Mikrosonde. Das Prinzip der Mikro-
sonde beruht auf einer Kombination von Rasterelektronenmikroskop (SEM) mit einer geeigne-
ten Positronenquelle. Dementsprechend sind neben den Strahlführungsoptiken das magnetische
Prisma und die moderierte Positronenquelle die wichtigsten Bauteile. Die Probe kann mit einem
Motortisch mikrometergenau verfahren werden und das SEM ermöglicht eine Orientierung auf der
Probe. Als Quellmaterial wird 22Na verwendet, weshalb eine massive Bleiabschirmung zwischen
Quellposition und Ge-Detektor installiert wurde. Die Grafik ist [Haa09] entnommen.
angesprochene HMA, wurde das von M. Haaks entwickelte Programm M_SPEC ein-
gesetzt [Haa09]. Neben der Energiekalibrierung aufgenommener Spektren über die 7Be-
und die Positronenannihilationslinie und der Bestimmung von Halbwertsbreiten ermög-
licht dieses Programm hinsichtlich der Datenaufbereitung vor allem eine Drift-Korrektur
der in kurzen Abständen zwischengespeicherten Spektren. Durch die Aufnahme der zwei
γ-Linien kann sowohl ein konstanter Offset als auch eine Änderung des Verstärkungsfak-
tors durch eine lineare Verschiebung jedes Spektrum bezüglich einer Referenz korrigiert
werden.
Die Berücksichtigung des Untergrunds geschieht abhängig vom Ziel der Datenauswertung
in unterschiedlich komplizierter Form. Vor Bestimmung der integralen Formparameter
wird die Kleinwinkel-Comptonstreuung als dominierender Anteil des Untergrunds in Form
einer Faltung aus Photopeak und Stufenfunktion vom experimentellen Spektrum abgezo-
gen. Soll allerdings die Dopplerverbreiterung bis zu hohen Impulsen (pL ≈ 35 · 10−3moc)
nachvollzogen werden, müssen drei zusätzliche Faktoren berücksichtigt werden: die Ener-
gieeffizienz des verwendeten Detektors sowie Pile-Up und unvollständige Ladungssamm-
lung im Detektor. Die detektorspezifische Energieeffizienz lässt sich im Bereich des Anni-
hilationspeaks durch eine Exponentialfunktion darstellen, deren Parameter mit einem
Isotop bekannter Stärke bestimmt werden können [Haa09]. Pile-Up und unvollständige
Ladungssammlung machen sich auf der hoch- bzw. niederenergetischen Flanke der 511
keV Linie durch exponentielle Ausläufer bemerkbar. Während die Energieeffizienz einma-
lig für einen Detektor bestimmt werden muss und für beide hier eingesetzten Exemplare
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übereinstimmt, wird die Untergrundkorrektur der HMA, also die Bestimmung der Para-
meter für Kleinwinkel-Comptonstreuung, Pile-Up und unvollständige Ladungssammlung,
an jedem experimentellen Spektrum einzeln vollzogen. Die entsprechende Fitprozedur
Abbildung 6.5: Untergrundanteile im Rahmen der HMA. Nach Abzug des Kleinwinkel-
Comptonuntergrunds werden Pile-Up und unvollständige Ladungssammlung durch exponentielle
Ausläufer (gefaltet mit der Auflösungsfunktion) berücksichtigt. Die Anpassung der entsprechen-
den Parameter erfolgt variabel außerhalb des betrachteten Energiebereichs. Die letztlich daraus
berechneten HMA-Daten erstrecken sich über bis zu sechs Größenordnungen.
durchläuft mehrere Schritte und ist im Detail in [Haa06, Haa09] beschrieben. Mit einer
Gesamtstatistik von 60 bis 80 Millionen Ereignissen im Zerstrahlungspeak lässt sich die
Dopplerverbreiterung mit der HMA verlässlich bis zu 30 · 10−3moc bzw. ∆E ≈ 8keV
bestimmen.
6.2 Messaufbauten und Analysesoftware der XAFS
Im Gegensatz zu Experimenten der Positronenannihilationspektroskopie, die meist kom-
plett in Eigenregie konstruiert und aufgebaut werden können, ist man für Untersuchungen
der Röntgenfeinstruktur auf die Verfügbarkeit von Beamlines an Synchrotrons angewie-
sen. Die hier vorgestellten XAFS Messungen und Resultate sind deshalb im Zuge von
fünf Messreisen an das Berliner Synchrotron BESSY des Helmholtz-Zentrums Berlin für
Materialien und Energie sowie an das SLS (Swiss Light Source) des Paul-Scherrer-Instituts
entstanden. Gemeinsamkeiten und Unterschiede der verwendeten Beamlines sollen im fol-
genden dargestellt werden.
Beamlines
Strukturell ähneln sich die Beamlines, an denen XAFS Experimente durchgeführt wer-
den, erheblich. Abbildung 6.6 zeigt schematisch dieses Grundprinzip. Das weiße Licht
einer Strahlquelle, z.B. eines Ablenkmagneten für weiche oder eines Wigglers für harte
Röntgenstrahlung, wird durch horizontale und vertikale Schlitze auf einen Monochromator
geleitet, der aus dem weißen Strahl per Bragg-Reflexion die gewünschte Energie heraus-
filtert. Gekrümmte Röntgenspiegel vor und hinter dem Monochromator werden u.a. zur
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Fokussierung des Strahls verwendet. Mit nachfolgenden Schlitzsystemen lässt sich dann
die horizontale bzw. vertikale Position sowie die Ausdehnung des Strahls einstellen. Auf
Abbildung 6.6: Prinzip einer XAFS Beamline. Als Monochromator werden heute meist Doppel-
kristallmonochromatoren eingesetzt. Spiegel und Schlitze erlauben die Fokussierung und geome-
trische Anpassung des Strahls.
dem bisher beschriebenen Weg wird der Röntgenstrahl zur Vermeidung von Streu- und
Absorptionsverlusten meist durch evakuierte Strahlrohre geleitet. Im Gegensatz zu nied-
rigeren Strahlenergien kann man bei härterer Röntgenstrahlung (E ≥ 5keV ) jedoch oft
darauf verzichten, die Probenumgebung selbst an das Vakuumsystem des Strahls zu kop-
peln. Somit endet das mit einer Kaptonfolie abgeschlossene Strahlrohr kurz vor der Probe,
so dass es in diesem Fall relativ unkompliziert möglich ist, die Probenumgebung, Detek-
toren oder die Proben selbst auszuwechseln und zu arrangieren. Im niederenergetischen
Röntgenbereich ist umgekehrt die Probenumgebung stets Teil des gesamten Vakuumsy-
stems, dessen Druck gewöhnlich kleiner als 10−9 mbar ist. Experimentelle Erweiterungen
der Probenumgebung oder eine schnelle Probenzufuhr von außen sind dementsprechend
deutlich komplizierter und zeitaufwändiger.
Um den Röntgenabsorptionskoeffizienten bestimmen zu können, ist es zudem notwendig,
die Primärintensität des Röntgenstrahls vor der Probe zu messen, wozu meist Ionenkam-
mern eingesetzt werden. In Transmissionsgeometrie wird anschließend die Intensität der
durch die Probe transmittierten Strahlung detektiert. Durch Nachweis der Fluoreszenz-
strahlung können Transmissionsgeometrie und die damit verbundene Notwendigkeit von
dünnen Proben (ungefähr eine Absorptionslänge, d.h. ca. 100 µm für Aluminiumlegie-
rungen) umgangen werden. Für die Detektion der transmittierten Strahlung bzw. der
Fluoreszenzstrahlung ist prinzipiell jeder im entsprechenden Röntgenbereich empfindli-
che Detektor denkbar. Während man in Transmissionsgeometrie aufgrund des noch recht
hohen Photonenflusses Ionenkammern einsetzen kann, gibt bei Fluoreszenzanordnungen
oft die schlichte Verfügbarkeit eines Detektortyps den Ausschlag zu dessen Verwendung.
Gebräuchlich sind jedoch vor allem Szintillations- und Halbleiterdetektoren sowie PIN-
Dioden.
Am Berliner Synchrotron BESSY wurden die XAFS Messungen an der Beamline 7T-
MPW-MAGS durchgeführt [Dud06]. Ursprünglich für Streuexperimente an Einkristal-
len mit harter Röntgenstrahlung und resonante, magnetische Streuung konzipiert, kann
diese Beamline einfach für Röntgenabsorptionsexperimente umgebaut werden. Mit einem
7 T Wiggler als Strahlungsquelle und einem Si(111) Doppelkristallmonochromator wer-
den Photonenflüsse von 1011−1012 s−1 in einem Energiebereich von 4 bis 30 keV erreicht.
Experimente an dieser Beamline erfolgten stets im Fluoreszenzmodus mit einer Ionen-
kammer zur Bestimmung der Eingangsintensität und einem NaI-Szintillationszähler für
die Messung der Fluoreszenzstrahlung. Ein typischer Energiescan über einen Bereich von
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ca. 800 eV benötigte ca. 45 Minuten. Die Energieeichung wurde zwischen verschiedenen
Messungen zwar regelmäßig an Reinstmetallen wie Kupfer kontrolliert, jedoch konnte zu
keiner Zeit eine Schwankung in dieser Hinsicht festgestellt werden. Probe und Detektor
wurden stets in Reflexionsgeometrie zum Strahl gebracht (siehe Abbildung 6.7). Als Pro-
Abbildung 6.7: Anordnung der Probe in Reflexionsgeometrie für XAFS-Messungen im Fluores-
zenzmodus.
benumgebungen standen verschiedene He-Kryostaten bereit, die sich durch verschiedene
Temperaturbereiche sowie Heiz- bzw. Kühlraten auszeichneten. Eine Vakuumkappe aus
Beryllium diente dabei als Röntgenfenster sowohl für den einfallenden Strahl wie auch
für die Fluoreszenzstrahlung. Um gleichzeitig den Einfluss der Gitterschwingungen auf
den Absorptionskoeffizienten abzuschwächen und die Entmischung der Legierungsproben
während der eigentlichen Messzeit zu unterbinden, erfolgten die XAFS-Untersuchungen
bei einer Temperatur von -40°C oder -70°C. Die vom Strahl beleuchtete Fläche bewegte
sich gewöhnlich in einer Größenordnung von 0,5 mm2.
An der SuperXAS Beamline der SLS besteht hingegen die Möglichkeit, einzelne Rönt-
genabsorptionsspektren im Millisekundentakt aufzunehmen. Der sogenannte QEXAFS
(Quick EXAFS) Betrieb wird durch einen schnellen Monochromator ermöglicht, der im
Gegensatz zu normalen Doppelkristallmonochromatoren kontinuierlich durch ein exzen-
trisch gelagertes Schwungrad über einen gewissen Winkelbereich bewegt wird [Fra05].
Dadurch wird der entsprechende Energiebereich mit einer bestimmten Periode in beide
Richtungen durchfahren. Im QEXAFS Modus sind vor allem zeitkritische Phänomene
in-situ beobachtbar, insofern sie natürlich nicht auf einer kleineren Zeitskala als die Scan-
periode ablaufen. Aus diesem Grund erfolgten an dieser Beamline alle Messungen bei
Raumtemperatur, da eventuelle Zustandsänderungen mit Hilfe des schnellen Monochro-
mators auflösbar waren. Für konventionelle XAFS-Messungen kann man jedoch auch auf
einen Si(111) Doppelkristallmonochromator zurückgreifen. Als Strahlquelle dient ein star-
ker Ablenkmagnet mit 2,9 T. Der Strahlfleck auf der Probe betrug stets ca. (100 ×
100) µm2 bei einem Fluss von mindestens 1012 Photonen pro Sekunde. Proben wur-
den sowohl in Transmissions- als auch in Fluoreszenz-/Reflexionsgeometrie untersucht.
Dabei erfolgten die Transmissionsmessungen unter Verwendung von Ionenkammern und
einer der Probe nachgeordneten, gleichzeitigen Messung einer Referenzfolie. Auch an die-
ser Beamline waren während der Experimente keine Schwankungen der Energieeichung
nachweisbar. Als Detektor für die Fluoreszenzmessungen kam kein Szintillationsdetektor
zum Einsatz, da dieser Detektortyp in der kurzen Aufnahmezeit gewöhnlich nicht ausrei-
chend Statistik generieren kann. Stattdessen erfolgten alle Fluoreszenzmessungen mit einer
300 µm PIN Diode. Da zum Zeitpunkt des Strahlzeit die Energieeichung des QEXAFS
Monochromators noch nicht automatisiert worden war, wurde zusätzlich ein Programm
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entwickelt, welches aus den mitgeschriebenen Motorpositionen des Schwungelements den
Bragg Winkel des Monochromators und damit die Energie des Röntgenstrahls berechnen
kann. Der QEXAFS Betrieb erfolgte während des Experiments mit Frequenzen von 2 oder
1 Hz.
Analysesoftware
Zur Aufbereitung und Analyse experimenteller XANES und EXAFS Spektren steht eine
Vielzahl von Programmpaketen zur Verfügung. Neben dem UWXAFS Paket setzen viele
Forschergruppen die Programme Athena und Artemis [Rav05] ein. Alle im Rahmen die-
ser Arbeit vorgestellten XAFS-Spektren wurden mit Hilfe dieser beiden GUI-Programme
ausgewertet. Während Athena ganz der vorbereitenden Aufbereitung von Messungen
sowie der Weiterverarbeitung von XANES Spektren verschrieben ist, dient Artemis aus-
schließlich der Bestimmung struktureller Parameter entsprechend der EXAFS-Gleichung
(4.5). Entsprechend dieser Zweiteilung soll auch die Funktionsweise und Auswertungspro-
zedur in diesem Abschnitt für beide XAFS Bereiche, die Nah- und Fernkante, getrennt
beschrieben werden.
XANES Spektren werden üblicherweise im Energieraum ohne Abzug des Untergrunds,
also als µ(E) dargestellt und mit Referenz- oder Modellspektren verglichen. Zur Ver-
gleichbarkeit von Messungen unter verschiedenen Bedingungen werden experimentelle
Daten zudem auf die Absorptionskantenhöhe normiert. In der Normierungsprozedur wer-
den dazu in der Vorkantenregion eine lineare und im Bereich der Fernkante, d.h. begin-
nend mit der für die XANES Betrachtung nicht mehr zu berücksichtigenden Energie, eine
lineare oder quadratische Funktion angepasst. Anschließend werden beide Funktionen bis
zur Stelle der Absorptionskante E0 extrapoliert und die dortige Differenz der Funktionen
als Höhe der Absorptionskante µ0(E0) definiert (siehe Abbildung 6.8). Oftmals besitzen
Abbildung 6.8: Bestimmung von µ0(E0). Die Höhe einer Absorptionskante µ0(E0) wird durch die
Differenz (blau) zweier Ausgleichskurven (rot) an der Stelle der Absorptionskante bestimmt. Die
Wahl der funktionalen Form der Ausgleichskurven ist dabei frei, zumeist werden jedoch Polynome
bis zum zweiten Grad verwendet.
Vorkanten- und Fernkantenbereich messungsbedingt jedoch unterschiedliche Steigungen,
weshalb µ(E) oberhalb von E0 zusätzlich um die Steigungsdifferenz verflacht wird. Die auf
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diese Weise aufbereiteten XANES Messungen können direkt miteinander oder mit FEFF
Rechnungen (vgl. Abschnitt 4.4) verglichen werden. Athena bietet darüber hinaus die
Möglichkeit, eine quantitative Analyse der XANES Daten durch Linearkombination von
Referenzspektren durchzuführen.
Die Anpassung der EXAFS Gleichung (4.5) an experimentelle Spektren benötigt neben
der reinen Datenaufbereitung, die auch für EXAFS Spektren mit Athena durchgeführt
wird, ein parametrisierbares Modell zur quantitativen Bestimmung von dessen Parameter.
Wie auch für XANES Spektren besteht jedoch der erste Schritt in der Bearbeitung der
experimentellen Daten.
Die Kantenlage E0 ist dabei nicht streng physikalisch definiert, sondern wird im Rahmen
einer EXAFS Auswertung eher als Parameter bzw. Energiereferenz betrachtet. Oft wird
z.B. das Maximum der ersten Ableitung von χ(E) als E0 definiert. Wichtig ist lediglich,
dass eine solche Konvention stringent eingehalten wird, damit die Vergleichbarkeit ver-
schiedener Spektren gewährleistet wird. Zur Extraktion der oszillatorischen EXAFS χ(k)
wird neben der Kantenenergie E0 noch die Stärke der Absorptionskante ∆µ(E0) sowie
die atomare Absorption µ0(E) benötigt. Während die Normierung auf ∆µ(E0) dem sel-
ben Prinzip wie im XANES Fall, nur mit eventuell größeren Fitbereichen, folgt, wird
µ0(E) aus kubischen Splines zusammengesetzt und aus dem aufzubereitenden Spektrum
konstruiert. Maßgeblich ist dabei die Annahme, dass zu den EXAFS Oszillationen nur
Komponenten mit einer maximalen Frequenz Rbkg im Ortsraum R beitragen. Anschaulich
hängt diese Frequenz direkt mit dem Abstand zum nächsten Nachbaratom (NN) zusam-
men. Der Algorithmus AUTOBK [New93], der zum Zwecke der Untergrundkorrekur in
Athena implementiert ist, bestimmt die Untergrundpolynome derart, dass für die FT von
χ(k) im Ortsraum die Oszillationen unterhalb Rbkg minimiert werden, da diese schließlich
nicht physikalisch durch die Umgebung des Absorbers begründet sein können. Ein typi-
scher Wert von Rbkg beträgt die Hälfte des NN-Abstands.
Nach der Aufarbeitung eines experimentellen Absorptionsspektrums und der Generierung
der EXAFS χ(k) kann mit Hilfe des Artemis Programms ein strukturelles Modell an die
EXAFS angepasst und verfeinert werden. Das zugrundeliegende Prinzip besteht darin, ein
mögliches atomares Modell vorzugeben und auf dessen Basis ein theoretisches Spektrum
mit FEFF zu berechnen. Die eigentliche Aufgabe eines Codes wie Artemis liegt dann
in der Anpassung dieses Modells an das Experiment. Als Resultat erhält man schließlich
eine Verfeinerung struktureller Daten gemäß der EXAFS-Gleichung (4.5) (also z.B. des
Atomabstands). Die Anpassung wird meist im Ortsraum, sowohl am realen als auch am
imaginären Anteil der Fouriertransformierten der EXAFS durchgeführt, da sich dort in
natürlicher Weise verschiedene Streupfade und Koordinationsschalen einander zuordnen
lassen. Da die Struktur der Röntgenabsorption nicht geschlossen analytisch darstellbar ist
(auch die EXAFS-Gleichung beschreibt die Struktur nur für ein vorgegebenes Modell) und
auch die Messfehler nicht gaußverteilt sind, kann bei der Beurteilung verschiedener Fits
nicht allein auf den Wert für die fehlergewichtete quadratische Abweichung vertraut wer-
den. Zusätzlich berechnet man meist noch den sogenannten R-Faktor, der die quadratische
Abweichung von Theorie und Experiment gewichtet mit dem Quadrat der experimentellen
Daten quantifiziert:
R =
∑
i(Datenpunkti − Fiti)2∑
iDatenpunkt
2
i
(6.1)
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Ein R-Faktor unterhalb von 0,05 wird allgemein einem guten bzw. vertretbaren Fit zuge-
schrieben. Schließlich bleibt noch zu erwähnen, dass die Zahl unabhängiger Punkte Nup
bei der eben beschriebenen Analyse von dem dabei betrachteten ∆k- und ∆R−Bereich
abhängt:
Nup =
2
pi
∆k∆R + 1 (6.2)
Man versucht deshalb natürlich stets, ein anzupassendes Modell mit weniger freien Para-
metern (die Hälfte von Nup als Daumenregel) auszustatten. Ausführliche Beispiele und
Hintergrundinformationen zu den in diesen Abschnitten beschriebenen Auswertungspro-
grammen und Strategien finden sich in [Kel08, Rav05].
6.3 Proben und deren allgemeine Behandlung
Im Rahmen dieser Arbeit wurden verschiedene Laborlegierungen und einige technische
Legierungen auf Al-Cu und Al-Mg-Si Basis untersucht. Der Zusatz Labor bezieht sich dar-
auf, dass derartige Legierungen aus hochreinen Ausgangsmaterialien hergestellt wurden
und sie deshalb keinerlei Verunreinigungen wie die technischen Legierungen enthalten. Mit
Ausnahme der technischen Aluminiumlegierungen AA2024, AA6013 und AA6082 wurden
alle übrigen Probenmaterialien, die in Tabelle 6.1 zusammengefasst sind, vom Institut für
Angewandte Materialforschung des Helmholtz Zentrums Berlin erschmolzen. Die binären
Materialkürzel Cu Mg Si Au weitere Zusätze
AM05 - 0,5 - - -
AM10 - 1,0 - - -
AS06 - - 0,6 - -
AS08 - - 0,8 - -
AS10 - - 1,0 - -
AC4 4,0 - - - -
ACM 4,4 1,6 - - -
ACLM 4,4 0,5 - - -
ALCLM 2,6 0,5 - - -
H - 0,4 0,4 - -
F - 0,6 0,8 - -
AHMS - 1,0 0,8 - -
Y 0,13 1,0 0,8 - -
ACA 4,4 - - 0,7 -
AA2024 4,4 1,6 - - 0,6 Mn
AA6013 0,9 1,0 0,8 - 0,4 Mn
AA6082 - 0,7 1,0 - 0,5 Mn und 0,4 Fe
Tabelle 6.1: Übersicht über alle untersuchten Legierungssysteme. Die Anteile der jeweiligen Legie-
rungselemente sind in Gew.-% angegeben, wobei Aluminium natürlich den Rest der Legierung
jeweils auffüllt. Die Kürzel spiegeln zumindest für die reinen Laborlegierungen die Materialzusam-
mensetzung wieder, so steht A jeweils für Aluminium, M für Magnesium usw. Die nachfolgenden
Zahlen geben dementsprechend den zugehörigen Anteil an.
Al-Cu, Al-Mg und Al-Si Legierungen bilden dabei das Grundgerüst und gewissermaßen
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die Ausgangsbasis für die übrigen Legierungssysteme. Die ternären Al-Cu-Mg Laborle-
gierungen sind ferner nach dem Gesichtspunkt einer möglichst großen Ähnlichkeit mit
der Legierung AA2024 ausgewählt bzw. erschmolzen worden. Die untersuchten Al-Cu-Mg
Proben bewegen sich also alle in den Grenzen der θ- und S-Phasengebiete (vgl. Abbildung
2.8). Wesentliches Kriterium für die hochreinen Al-Mg-Si Legierungen war hingegen die
Repräsentation sowohl des negativen (Proben F & AHMS) als auch des positiven (Probe
H) Effekts der Raumtemperaturauslagerung. Abbildung 6.9 verdeutlicht die Lage der
verwendeten Al-Mg-Si Legierungen im Mg-Si Diagramm. Die untersuchten, technischen
Abbildung 6.9: Position der Al-Mg-Si Proben hinsichtlich positivem bzw. negativem Effekt.
Legierungen finden jeweils durchaus breite industrielle Verwendung, sei es in der Luft-
fahrtindustrie (AA2024, AA6013) oder als Material für den Veranstaltungsbau (AA6082).
Darüber hinaus unterscheiden sich die beiden Legierungen der 6000er Gruppe hinsichtlich
ihres Kupfergehalts, was in diesem System ein wichtiges Unterscheidungsmerkmal ist (vgl.
Abschnitt 2.4).
Die goldhaltige Legierung fällt hier etwas aus dem Rahmen der übrigen Al-Cu basierten
Legierungen. Neben dem prinzipiellen, wissenschaftlichen Interesse an der Wechselwir-
kung zwischen Kupfer, Gold und Leerstellen in Aluminium soll anhand dieses Systems
insbesondere das Zusammenspiel von PAS und XAFS verdeutlicht werden. Die entspre-
chenden Details finden sich in Kapitel 7.
Die Probenpräparation erfordert weder für positronenspektroskopische Untersuchungen
noch für Messungen der Röntgenabsorption besondere Vorgehensweisen. Spezifische Pro-
bengeometrien werden meist von den verwendeten Apparaturen vorgegeben. Allgemein
gilt jedoch, dass alle hergestellten und untersuchten Proben eine Dicke von 1 mm besa-
ßen. Während für Positronenlebensdauermessungen und XAFS-Untersuchungen in Fluo-
reszenzgeometrie damit die passende Probendicke erreicht wurde, mussten bei Verwen-
dung von 68Ge drei identisch behandelte Proben übereinandergelegt werden, um die
Annihilation aller Positronen im Legierungsvolumen zu gewährleisten. Für Transmissions-
XAFS wurden zusätzlich Proben mit einer Stärke von ungefähr 0,1 mm hergestellt. Außer-
dem wurden alle Proben für die Positronenspektroskopie nach ihrer Herstellung und vor
der thermischen Behandlung geschliffen, poliert und von etwaigen Schliffresten befreit.
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Legierungen des Al-Mg-Si Systems wurden bei einer Temperatur von 560°C homogenisiert
und in Wasser auf Raumtemperatur (20°C) abgeschreckt. Al-Cu-Mg Legierungen wurden
hingegen bei 495°C lösungsgeglüht. Die Bezeichnung T6 (siehe auch Abschnitt 2.2) bezieht
sich in dieser Arbeit stets auf Al-Mg-Si Legierungen, die nach der Lösungsglühung direkt
4 Stunden bei 190°C ausgelagert wurden. Eine Kennzeichnung etwaiger Kaltauslagerun-
gen bei Raumtemperatur erfolgt separat an den entsprechenden Stellen dieser Arbeit.
Zu betonen ist allerdings noch, dass alle Aluminiumlegierungen zwischen verschiedenen
Auslagerungsschritten immer in flüssigem Stickstoff gelagert wurden, um die Ausschei-
dungskinetik zu unterdrücken. Aus dem selben Grund wurden Messungen verschiedener
kaltausgelagerter Zustände z.B. im Positronentopf bei einer Probentemperatur von
-40°C durchgeführt, da auch dann während der Zeitskala einzelner Messungen (jeweils
max. 24 Stunden) keine Entmischungsprozesse stattfinden [Roy06].
7 Das System Al-Cu-Au: ein Untersu-
chungsprototyp
Der Zusatz von Gold als Nebenlegierungselement zum binären Al-Cu System ist eher
ungewöhnlich und wird allein aufgrund des hohen Goldpreises wohl auch in Zukunft nicht
technologisch bedeutsam werden. Wissenschaftlich ist diese Kombination dennoch interes-
sant, da sich einerseits die grundlegenden Auswirkungen von Au in Al-Cu studieren lassen
und man andererseits diese Legierung exemplarisch nutzen kann, um die Möglichkeiten
einer Kombination aus PAS und XAFS aufzuzeigen. Die Eignung von Al-Cu-Au für eben
diesen Zweck liegt dabei sowohl in einer klar beschreibbaren Fragestellung als auch in
der guten experimentellen Zugänglichkeit beider Elemente (v.a. aber von Au) in beiden
Methoden begründet.
Nebenlegierungselemente beeinflussen im Allgemeinen die Ausscheidungsbildung bzw.
das Aushärtverhalten erheblich, indem im günstigsten Fall die Löslichkeit der übrigen
Elemente herabgesetzt oder der Leerstellenmechanismus der Diffusion katalysiert wird.
Ebenso verändert die Zugabe eines Nebenlegierungselements üblicherweise das entste-
hende Phasengemisch sowie die Gleichgewichtsphase, der das System entgegenstrebt. Um
den Einfluss von Au auf das binäre Al-Cu System insbesondere im Vergleich zur ter-
nären Al-Cu-Mg Legierung interpretieren zu können, wurde der Kupfergehalt der Al-Cu-
Au Legierung entsprechend mit ca. 4,4 Gew.-% gewählt. Um dann eine Wärmebehand-
lung wie für Al-Cu-(Mg) durchführen zu können, musste der Au-Anteil auf 0,7 Gew.-%
beschränkt werden, damit bei ca. 500°C noch ein homogener Mischkristall erzeugt werden
kann [Rag08]. Im Rahmen der Aushärtung dieser Legierung (Legierung ACA) ist dann
vor allem die potentielle Wechselwirkung von Leerstellen und Au-Atomen sowie eine evtl.
Clusterbildung von Au von Interesse. Auf Basis theoretischer Rechnungen zu Leerstellen-
Fremdatom-Bindungsenergien in Aluminiumlegierungen, die eine Bindung von Leerstellen
an Au ergeben, wurde bereits die Vermutung aufgestellt, dass Au in diesem System die
Aushärtung durch Leerstelleneinfang unterbindet [Wol07]. In gewissem Sinne dient hier
die experimentelle Verifikation bzw. Falsifikation dieser Rechnungen also der Demonstra-
tion der Möglichkeiten der PAS-XAFS Kombination.
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7.1 Kaltaushärtung von Al-Cu basierten Legierungen
Die Beobachtung der Vickershärte6 nach Lösungsglühung und Abschrecken erlaubt eine
erste grobe Abschätzung des Einflusses von Nebenlegierungselementen auf das Aushärt-
verhalten einer spezifischen Legierung. Zu diesem Zweck wurden die binäre Legierung AC4
sowie die ternären Legierungen ACM und ACA bei 495°C lösungsgeglüht und in Wasser
bei Raumtemperatur abgeschreckt. Mit einem Vickershärtetester HMV-M3 von Shimadzu
wurde die Härteentwicklung der drei Legierungen bei Kaltauslagerung für eine Dauer von
ca. 4000 min verfolgt. Die Eindruckkraft des Vickersstempels betrug dabei 2 N bei einer
Einwirkzeit von 20 s. Die Ergebnisse der drei Legierungen sind in Abbildung 7.1 zusam-
mengefasst. Im Fall der binären Al-Cu Legierung ist deutlich zu erkennen, dass nach ca.
Abbildung 7.1: Entwicklung der Vickershärte von Al-Cu basierten Legierungen bei Kaltauslage-
rung. Sowohl die binäre Al-Cu als auch die ternäre Al-Cu-Mg Legierung beginnen bei RT Lagerung
nach ca. 30 min auszuhärten. Das Ausmaß der Aushärtung wird dabei wesentlich durch Zugabe
von Mg verbessert. Für Al-Cu-Au ist keine Aushärtung feststellbar.
einer halben Stunde die Aushärtung aufgrund der Bildung von GP-Zonen einsetzt und
nach ca. 4 Stunden im Wesentlichen abgeschlossen ist. Bereits bei dieser binären Legie-
rung wird auf diese Weise ein Härteanstieg um über 40% erreicht. Auf derselben Zeitskala
läuft ebenfalls die Kaltaushärtung der mit Mg nebenlegierten Al-Cu-Mg Probe ab. Man
erkennt allerdings auch deutlich, dass durch Zugabe von Mg die Härteeigenschaft des
Materials erheblich verbessert wird, so beträgt der Härteanstieg hier doch fast 100%. Das
Verhalten dieser beiden Legierungen ist im Wesentlichen bekannt und stimmt mit ande-
ren Untersuchungen überein [Mar06, Bas06]. Ganz im Gegensatz dazu hat die Zugabe
von Au keinen positiven Effekt auf die Kaltaushärtung. Es ist zwar ein grundsätzlicher
Anstieg der Härte im Vergleich zur binären Legierung zu verzeichnen, dennoch findet hier
keine Aushärtung statt. Es ist deshalb gerechtfertigt diese grundsätzliche Härtezunahme
6Als Härte eines Festkörpers wird der Widerstand desselben gegen das Eindringen eines anderen Körpers
bezeichnet. Die Vickershärte wird dabei über die Größe des Eindruck einer gleichseitigen Diamantpyra-
mide ermittelt. Obwohl die Härte nicht direkt mit der Festigkeit eines Festkörpers zusammenhängt und
streng genommen physikalisch nicht wohldefiniert ist, kann man Härte und Festigkeit in vielen Fällen
ineinander umrechnen.
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einer Mischkristallhärtung durch Au-Zugabe zuzuschreiben. Auf Grundlage dieser Mes-
sungen lässt sich somit bereits ein negativer Effekt von Au auf die Ausscheidungsbildung
feststellen, ohne aber mikroskopische Aussagen über dessen Ursprung treffen zu können.
7.2 DBAR Messungen am System Al-Cu-Au
Zur Bestimmung einer eventuellen Bindung zwischen Au und Leerstellen wurden DBAR
Messungen an der binären sowie der Au zugesetzten Legierung durchgeführt. Zur Unter-
stützung der Interpretation wurde zusätzlich metallisches Kupfer und Gold untersucht,
deren Verhältniskurven zu reinem Aluminium in Abbildung 7.2 dargestellt sind. Beide
Metalle weisen im Vergleich zu Aluminium einen erhöhten Hochimpulsanteil auf, der
angesichts der Elektronenkonfigurationen von [Ar] 3d10 4s1 und [Xe] 4f14 5d10 6s1 auch
nicht weiter verwundert. Wesentliches Unterscheidungsmerkmal beider Metalle im Hin-
blick auf DBAR ist allerdings der relativ starke mit Au verbundene Abfall ab ca. 12,5
·10−3m0c sowie das lokale Minimum bei ca. 20 ·10−3m0c. Beide Legierungen wurden sowohl
Abbildung 7.2: Verhältniskurven von reinem Kupfer und Gold zu ausgeheiltem Aluminium.
Sowohl Au als auch Cu bewirken einen starken Anstieg im Hochimpulsteil. Wesentlicher Unter-
schied zwischen den beiden Metallen besteht hier in dem lokalen Minimum von Au.
während der Kaltauslagerung als auch im warmausgehärteten Zustand untersucht. Für
die Kaltaushärtung bedeutet dies, dass jeweils eine frisch abgeschreckte Probe in den
Positronentopf transferiert und die Messung direkt gestartet wurde. Eine Messdauer
von 24 h war notwendig, um eine ausreichende Statistik zu akkumulieren. Ferner ist zu
betonen, dass die DBAR-Messungen der kaltausgelagerten Proben eine Art Mittelung
über sämtliche durchlaufene Zustände darstellen, da die Messungen selbst auch bei RT
stattfanden. Abbildung 7.3 zeigt deutlich, dass sich die Leerstellenumgebungen in Al-
Cu und Al-Cu-Au während einer Kaltauslagerung signifikant unterscheiden. Der Abfall
im Ratio-plot bei 12,5 ·10−3m0c sowie das folgende lokale Minimum sprechen bei der
Al-Cu-Au Legierung dafür, dass sich Au dort in nächster Nachbarschaft einer Leerstelle
befindet. Ein direkter Vergleich mit der Verhältniskurve der binären Legierung unter-
mauert diese Schlussfolgerung, da dort beide angesprochenen Besonderheiten fehlen. Der
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Abbildung 7.3: Verhältniskurven der kaltausgelagerten Al-Cu und Al-Cu-Au Legierungen. Im
Hochimpulsteil unterscheiden sich die beiden Ratio-plots erheblich. So weist die Messung der Al-
Cu-Au Probe das für Au charakteristische lokale Minimum in diesem Bereich auf. Dies zeigt Au
in nächster Nachbarschaft von Leerstellen an.
genaue Anteil in Leerstellen eingefangener Positronen ist zwar für beide Proben nicht
exakt bekannt (zumindest in der binären Legierung dürfte kein kompletter Einfang vor-
liegen, siehe Kapitel 5), allerdings schwächt dies das Argument nicht, da sich dieses ledig-
lich auf die Form der Verhältniskurven bezieht. Die Nachbarschaft von Leerstellen ändert
sich jedoch für beide Legierungen nach einer achtstündigen Warmauslagerung bei 150°C
(siehe Abbildung 7.4). Die Verhältniskurven weisen dann keine signifikanten Unterschiede
mehr auf. Außerdem wird der Einfluss der Legierungselemente auf das Annihilationssi-
gnal abgeschwächt, da die Amplitude der Verhältniskurven im Hochimpulsteil in beiden
Fällen durch die Warmauslagerung stark sinkt. Prinzipiell kann dies entweder durch eine
Verarmung der Leerstellenumgebung an Legierungsatomen oder durch einen prozentual
geringeren Positroneneinfang verursacht werden. Unabhängig davon zeigt aber die Kom-
patibilität beider Verhältniskurven, dass die Leerstellenumgebung für beide Legierungen
ähnlich ist und sich die Unterschiede der Kaltauslagerung bei einer Warmauslagerung
nicht ausbilden können. In diesem Zustand ist die Bindung von Leerstellen an Au-Atome
somit aufgebrochen worden.
7.3 XAFS Messungen und Rechnungen am System Al-
Cu-Au
Zur komplementären Aufklärung der Umgebung von Au in der Al-Cu-Au Legierung wur-
den Röntgenabsorptionsmessungen an der 7T-MPW-magS Beamline an BESSY (verglei-
che Abschnitt 6.2) durchgeführt. Da die Au K-Kante mit 80725 eV außerhalb des dort
erreichbaren Energiebereichs liegt, wurden stattdessen XANES Spektren an der Au L3-
Kante aufgenommen. Im Unterschied zur entsprechenden DBAR-Untersuchung ist die
kaltausgelagerte, Au-haltige Probe vor der XANES-Messung bei 200 K hier zunächst noch
12 h bei Raumtemperatur gelagert worden. Anstelle einer Zustandsmittelung entspricht
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Abbildung 7.4: Verhältniskurven der warmausgelagerten Al-Cu und Al-Cu-Au Legierungen.
Nach einer Warmauslagerung von 8 h bei 150°C egalisieren sich die Messkurven der beiden Proben.
Insgesamt ist der Einfluss der Legierungselemente auf die Positronenannihilation gesunken, ebenso
wie der Einfluss von Au.
die Messung hier also einem definierten Stadium 12 h nach der Abschreckung. Auch die
warmausgelagerte Probe sowie eine metallische Au Referenz wurde zur Verminderung des
Debye-Waller Einflusses (siehe Kapitel 4) bei 200 K untersucht. Die XANES Spektren von
metallischem Gold sowie der kalt- und warmausgelagerten Al-Cu-Au Legierung sind in
Abbildung 7.5 illustriert. Obschon die Signale der Al-Cu-Au Proben aufgrund der gerin-
gen Au Konzentration etwas verrauscht sind, ist die Abweichung von metallischem Gold
mehr als offensichtlich. Der vielleicht prominenteste Unterschied besteht im Auftreten
einer starken White Line im Vergleich zu metallischem Au, welches überhaupt keine
White Line aufweist. Weiterhin ist die Absorptionskante der Legierung jeweils um ca.
2,5 eV im Vergleich zu reinem Au verschoben. Die Stärke der White Line sinkt zudem
im Rahmen der Warmauslagerung. Die Messung an einer L3-Absorptionskante lässt sich
angesichts der hier zur Anwendung kommenden Dipolauswahlregel 2p3/2 → 5d auch als
Maß für die Dichte unbesetzter d-Zustände betrachten. Da das d-Band von Au üblicher-
weise komplett gefüllt ist, kann bei metallischem Gold auch keine White Line auftreten
(siehe Abbildung 7.5). Im Umkehrschluss bedeutet dies, dass durch Hybridisierung in der
Al-Cu-Au Legierungen Löcher im d-Band entstanden sind. Da keine a-priori Informa-
tionen über die lokale Umgebung von Au-Atomen in den Al-Cu-Au Zuständen bekannt
sind, wurden XANES Simulationen mit FEFF durchgeführt, um einerseits den Einfluss
von Cu-Atomen und andererseits die Auswirkungen von Gitterverzerrungen auf die Nah-
kantenstruktur zu untersuchen. Abbildung 7.6 zeigt die Änderungen der XANES durch
Gitterexpansion bzw. -kontraktion um ein isoliertes Au-Atom in der Aluminiummatrix.
Dabei wird deutlich, dass eine starke White Line nur für eine lokale Kontraktion um
den Au-Absorber zu erwarten ist. Bei einer Kontraktion auf 90% der ursprünglichen Al-
Gitterkonstanten tritt außerdem die charakteristische Stufe auf der rechten Schulter der
White Line auf (vergleiche Abbildung 7.5). Es ist somit anzunehmen, dass die Matrix
sowohl im kalt- als auch im warmausgehärteten Zustand um Au-Atome stark kontrahiert
ist. Der mögliche Einfluss von anderen Cu- oder Au-Atomen auf die Nahkantenstruktur
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Abbildung 7.5: Au-L3 XANES Spektren von reinem Au sowie der ausgelagerten Al-Cu-Au Pro-
ben. Sowohl im kalt- als auch im warmausgelagerten Zustand ist eine intensive White Line zu
beobachten. Im Vergleich zu metallischem Au ist damit die Anzahl freier Zustände im elektroni-
schen d-Band gestiegen.
kann dabei wohl ausgeschlossen werden. In Abbildung 7.7 ist deutlich zu erkennen, dass
die wesentlichen strukturellen Merkmale der experimentellen Spektren durch Gitterver-
zerrungen und nicht durch Legierungsatomagglomerate zu erwarten sind. Der Abfall der
White Line-Intensität im warmausgehärteten Zustand ist dann auf eine Clusterung von
Au-Atomen zurückzuführen, wodurch die Anzahl der d-Band Löcher effektiv reduziert
wird.
7.4 Diskussion der Auswirkungen von Au auf Al-Cu
Auf Basis der vorgestellten und bereits diskutierten Vickershärtemessungen, der DBAR
Untersuchungen sowie den Simulationen und Resultaten zur Nahkantenstruktur lässt sich
die Auswirkung des Nebenlegierungselements Gold auf das Aushärtverhalten des Al-Cu
Systems folgendermaßen zusammenfassen: im ternären System findet auch bei geringsten
Au-Konzentrationen (hier 0,1 at.-%) keine Aushärtung statt, da Au eingeschreckte Leer-
stellen bindet. Dies wird experimentell durch die DBAR Untersuchungen gezeigt. Erst eine
Warmauslagerung löst die Bindung zwischen Au und Leerstellen. Neben der Bindung von
Leerstellen bei RT lässt sich durch Vergleich der experimentellen und simulierten XANES
Spektren feststellen, dass Au als Legierungselement eine lokale Gitterkontraktion in der
Aluminiummatrix verursacht. Im Rahmen einer Warmauslagerung ist dann eine gewisse
Agglomeration von Au mit hoher Wahrscheinlichkeit anzunehmen. Der Nachweis sowohl
einer Gold-Leerstellenbindung in einer Al-Cu Legierung als auch einer Gitterkontraktion
um Au bestätigt die Vorhersagen von [Wol07] bezüglich der Aushärtbarkeit von Al-Cu-Au
als auch bezüglich der Größe des Nebenlegierungselements Au in Al-Cu.
Die hier diskutierten Vorgehensweisen, Zusammenhänge und Ergebnisse demonstrieren
quasi prototypisch die Erkenntnismöglichkeiten, welche sich durch die Kombination von
DBAR und XAFS eröffnen. Aufgrund ihres komplementären Charakters können so Fra-
gestellungen im Rahmen von Legierungen sowohl von der Leerstellen- als auch der Legie-
rungsatomperspektive und folglich sozusagen ganzheitlich beantwortet werden.
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Abbildung 7.6: Au-L3 XANES FEFF-Simulationen mit verschiedenen Gitterkontraktionen. Eine
Kontraktion der Aluminiummatrix führt zum Auftritt einer White Line, die bei genügender
Verzerrung eine Schulter auf der rechten Flanke ausbildet.
Abbildung 7.7: Au-L3 XANES FEFF-Simulationen möglicher Al-Cu-Au Konfigurationen. Einen
wesentlichen Einfluss auf die Gestalt der Nahkantenstruktur kommt offenbar Gitteränderungen zu.
Die Auswirkungen von Cu und Au sind demgegenüber vernachlässigbar.

8 Positroneneinfang zu Beginn der
Ausscheidungsbildung
Entmischungsvorgänge beginnen in Aluminiumlegierungen direkt nach dem Abschreckvor-
gang und werden lediglich bei tiefen Temperaturen unterdrückt [Roy06]. Für die Unter-
suchung von Ausscheidungsvorgängen bei Raumtemperatur resultiert dies in der Notwen-
digkeit, Proben während einer Messung zu kühlen. Für Materialien hingegen, die bereits
einer Warmauslagerung unterzogen worden sind, ist dies trotz eines evtl. secondary ageing
Effekts meist vernachlässigbar. Die im Bereich der Positronenspektroskopie auch zur Kalt-
auslagerung bisher durchgeführten Experimente an Al-Mg-Si und Al-Mg-Cu Legierungen
(siehe beispielsweise [Nag01, Bas06]) fanden jedoch meist ohne entsprechende Proben-
kühlung statt. Es stellt sich deshalb die prinzipielle Frage, ob die Positronenannihilation
oder, genauer spezifiziert, der Positroneneinfang durch die ersten Entmischungsprozesse
bei Raumtemperatur beeinflusst wird. Anhand von zwei Beispiellegierungen aus den hier
betrachteten Systemen soll im Rahmen dieses Kapitels ein möglicher Einfluss experimen-
tell verifiziert und dessen eventuelle Implikationen diskutiert werden.
8.1 PALS Untersuchungen nach dem Abschrecken
Stellvertretend für die Systeme Al-Mg-Si und Al-Mg-Cu wurden die Legierungen H sowie
ACM hinsichtlich der Möglichkeit untersucht, mit den Mitteln der Positronenspektro-
skopie die ersten Minuten einer Kaltauslagerung verfolgen zu können. Zu diesem Zweck
wurden die Proben in Wasser bei RT abgeschreckt, mit einer 22Na-Quelle zu einem Pro-
bensandwich zusammengefügt und in den Ofen eingebaut. Auf diese Weise konnte sicher-
gestellt werden, dass die Zeitspanne zwischen Abschrecken und der Abkühlung der Pro-
bentemperatur auf 0°C maximal zwei Minuten betrug. Anschließend wurde die Proben-
anordnung sukzessive für eine definierte Zeitspanne auf RT erwärmt, um auf diese Weise
eine fortschreitende Kaltauslagerung zu simulieren. Die Messung der Positronenlebens-
dauer erfolgte natürlich stets bei -40°C.
Abbildung 8.1 zeigt die Entwicklung der mittleren Positronenlebensdauer τav während
der ersten halben Stunde nach Abschrecken für die beiden untersuchten Legierungen.
Besonders auffällig ist die relativ kurze mittlere Positronenlebensdauer zu Beginn der
Kaltauslagerung. In diesem Bereich liegt sie deutlich unter den bekannten Werten von
ca. 210 bis 225 ps, welche gewöhnlich durch evtl. mit Legierungsatomen dekorierten Leer-
stellen interpretiert werden [Sta06]. Erst im Verlauf der nachgestellten Kaltauslagerung
wird diese Region bekannter Positronenlebensdauern erreicht. Es ist ferner wesentlich, dass
die aufgenommenen Positronenlebensdauerspektren nicht einkomponentig waren, sondern
vielmehr eine leerstellenspezifische Lebensdauerkomponente τV ac ≥ 220ps sowie eine kurz-
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Abbildung 8.1: Mittlere Positronenlebensdauer in den Legierungen H und ACM während der
ersten Minuten nach Abschrecken. Die Werte bei einer Auslagerung von 0,1 Minuten bezeichnen
dabei den frisch abgeschreckten Zustand.
lebige Komponente τrb ≤ 100ps aufwiesen. Die kurzlebige Komponente, deren Wert noch
unter dem für reines Aluminium liegt (ca. 156 ps), muss dabei als reduzierte Bulklebens-
dauer (siehe auch Abschnitt 3.4) aufgefasst werden. Aus diesem Grund ist also davon
auszugehen, dass in den ersten Minuten einer Kaltauslagerung Positronen nicht vollstän-
dig eingefangen worden sind. Der Bruchteil in Leerstellen eingefangener Positronen η kann
unter Verwendung der Fitparameter I1, I2, τ1, τ2 im Rahmen des vorgestellten einfachen
Trappingmodells nach [KR99] berechnet werden:
η = I2
(
1
τ1
− 1
τ2
)
(8.1)
Der Index 2 bezeichnet dabei die defektspezifische Intensität bzw. Lebensdauer. Der auf
dieser Basis berechnete Positroneneinfang ist für beide untersuchten Legierungen in Abbil-
dung 8.2 dargestellt. Entsprechend dem Verlauf der mittleren Positronenlebensdauer wer-
den zunächst nur ca. 20% aller Positronen eingefangen und zerstrahlen in einer Leerstelle,
bis der Positroneneinfang in den Defekt schließlich in Sättigung übergeht. Bemerkenswert
ist dabei vor allem der schnelle Anstieg des Positroneneinfangs im Fall der Al-Cu-Mg
Legierung, der sicherlich auf die gute Aushärtbarkeit dieses Systems bei Raumtemperatur
und die damit verbundene Entmischungskinetik zurückzuführen ist.
Setzt man die spezifische Einfangrate von Leerstellen in beiden Legierungen näherungs-
weise mit 1014s−1 entsprechend der spezifischen Einfangrate von reinem Aluminium an,
so lässt sich unter Verwendung von Gleichung (3.12) die Konzentration von Leerstellen im
Bereich unvollständigen Einfangs bestimmen. Es ist jedoch zu betonen, dass damit nicht
die absolute Leerstellenkonzentration berechnet wird, sondern vielmehr die für Positro-
nen im jeweiligen Auslagerungszustand sichtbare Konzentration. Dies ist insofern von
Bedeutung, als dass der Positroneneinfang im Verlauf der Auslagerung schließlich ohne
eine zusätzliche Leerstellenerzeugung in Sättigung übergeht. Begrifflich muss man des-
halb hier von einer minimalen Leerstellenkonzentration sprechen, die für die Legierung H
Positroneneinfang zu Beginn der Ausscheidungsbildung 89
Abbildung 8.2: Berechneter Positroneneinfang in den Legierungen H und ACM während der
ersten Minuten nach Abschrecken. Die Werte bei einer Auslagerung von 0,1 Minuten bezeichnen
dabei den frisch abgeschreckten Zustand.
3 · 10−5 und für die Legierung ACM 2 · 10−5 beträgt. Der Frage, nach der physikalischen
Ursache des Anstiegs des Positroneneinfangs, wird im folgenden Abschnitt nachgegangen.
8.2 Diskussion des inkompletten Positroneneinfangs
Da der Positroneneinfang in leerstellenartige Defekte mit zunehmender Auslagerung voll-
ständig wird, jedoch keine zusätzlichen Leerstellen durch einen äußeren Prozess produziert
werden, bleibt im Wesentlichen nur die Möglichkeit, dass Positronen zunächst nicht kom-
plett eingefangen werden können. Prinzipiell sind in dieser Hinsicht zwei verschiedene
Szenarien denkbar, von denen eine Möglichkeit in Abbildung 8.3 skizziert ist. Zum einen
Abbildung 8.3: Mögliche Ursache für den inkompletten Positroneneinfang während der ersten
Minuten bei Kaltauslagerung. Durch mehrere angelagerte Fremdatome kann der Übergang in die
Positronenfalle erleichtert werden.
können Positronen von Legierungselementen gestreut werden [Pus94], so dass die Positro-
nendiffusionslänge effektiv verringert wird und es einem Anteil der Positronen nicht mög-
lich ist, während ihrer Lebensdauer ein Leerstellen-Fremdatom Komplex zu erreichen. Im
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Rahmen des Ausscheidungsvorgangs agglomerieren dann Legierungsatome, wodurch die
Dichte dieser Streuzentren abnimmt und schließlich alle Positronen eingefangen werden
können. In gewisser Weise kann man bei diesem Szenario von einem Diffusions-limitierten
Einfang sprechen, auch wenn dieser Terminus gewöhnlich nicht im Zusammenhang mit
Positronenstreuung gebraucht wird.
Weiterhin kann im Gegensatz dazu der Positroneneinfang prinzipiell Übergangs-limitiert
sein. Dies würde bedeuten, dass im Zuge der Entmischung die Fremdatomkonzentration
um eine Leerstelle steigt, wodurch das Potential der Leerstelle um einen flachen Anteil
ergänzt und somit modifiziert würde (siehe Abbildung 8.3). Die spezifische Einfangrate
dieses verbesserten Fallenpotentials würde dann den Einfang von Positronen begünstigen.
Obwohl beide Interpretationen auf der Agglomeration von Legierungsatomen basieren,
unterscheiden sie sich wesentlich in der diskutierten Wechselwirkung zwischen Fremda-
tom und Leerstelle. Eine experimentelle Prüfung beider Hypothesen unter Verwendung
einer reinen Aluminiumprobe, um z.B. die spezifische Einfangrate einer Leerstelle ohne
angelagerte Fremdatome bestimmen zu können, ist allerdings im Rahmen der verwendeten
Methoden nicht möglich, da u.a. die Leerstellenkonzentration nicht unabhängig von der
spezifischen Einfangrate bestimmbar ist (vergleiche Gleichung (3.12)). Es ist aber festzu-
halten, dass der Positroneneinfang in den ersten Minuten einer Kaltauslagerung von den
Entmischungsvorgängen in Al-Cu-Mg und Al-Mg-Si Legierungen beeinflusst wird. Für
die Interpretation von Messungen, welche frühe Stadien betreffen, ist es somit essentiell
sicherzustellen, in welchem Regime des Positroneneinfangs diese zustande gekommen sind.
Weiterhin ist hiermit ebenfalls bestätigt, dass der Positroneneinfang im üblichen Rahmen
einer Kaltauslagerung als vollständig angesehen werden kann.
9 Al-Mg-Si Legierungen aus der Per-
spektive von Leerstellen
Sowohl in wissenschaftlicher als auch in technologischer Hinsicht ist die Untersuchung des
Al-Mg-Si Legierungssystems im Kontext des Kaltauslagerungseffekts auf die Warmaus-
härtung von besonderem Interesse. In diesem Kapitel werden Ergebnisse auf Grundlage
der Dopplerverbreiterungs- sowie der Positronenlebensdauerspektroskopie vorgestellt, auf
deren Basis die Veränderung der Leerstellenumgebung und des Positroneneinfangs im Ver-
lauf des kompletten Warmauslagerungszyklus dargestellt werden. Dabei stehen vor allem
die reinen Laborlegierungen des Al-Mg-Si Systems im Vordergrund, da bei diesen im
Gegensatz zu den technischen Legierungen die Anzahl freier Parameter, d.h. konkret die
Anzahl der Legierungszusätze und deren Konzentration, natürlicherweise eingeschränkt
ist. Dennoch werden technische Aluminiumlegierungen vertreten durch AA6013 sowie die
kupferfreie AA6082 ebenfalls berücksichtigt. Auch wenn die Aushärtbarkeit des Al-Mg-Si
Systems nicht wie im Fall der Al-Cu-Mg basierten Legierungen von einem der binären
Basissysteme, also Al-Mg bzw. Al-Si, übernommen worden ist, werden dennoch beide
Legierungstypen in die Betrachtung mit einbezogen. Auf diese Weise soll das Verständnis
Abbildung 9.1: Verhältniskurven von Kupfer, Magnesium und Silizium bezüglich Aluminium.
Die Unterschiede im kompletten Impulsbereich sind ein wichtiges Hilfsmittel zur Interpretation
von DBAR Messungen an Aluminiumlegierungen.
der Entmischungsvorgänge im ternären System erleichtert werden. Mit der Untersuchung
des Defektzustandes einer einzelnen Ausscheidung der Gleichgewichtsphase β wird schließ-
lich die Einnahme einer Leerstellenperspektive auf das Al-Mg-Si System abgeschlossen.
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Eine wichtige Interpretationsgrundlage nicht nur für die in diesem Kapitel diskutierten
Ergebnisse der DBARMessungen sind die in Abbildung 9.1 dargestellten Verhältniskurven
von reinem Kupfer, Silizium und Magnesium. Insbesondere Kupfer lässt sich offensichtlich
gut durch den Einfluss im Hochimpulsteil identifizieren, während auch Magnesium und
Silizium charakteristische Fingerabdrücke aufweisen. Aufeinander bezogen handelt es sich
dabei um die Region niedriger Impulse, in der sich ein lokales Maximum von Silizium und
ein lokales Minimum von Magnesium an der Stelle pL ≈ 7, 5 · 10−3m0c gegenüberstehen.
Nichtsdestotrotz ist auch dies ein schönes Beispiel für die prinzipielle Eigenschaft vieler
physikalischer Methoden, dass Atome mit stark abweichender Ordnungszahl meist besser
voneinander unterschieden werden können als solche mit ähnlicher Ordnungszahl.
9.1 Leerstellenumgebung im frühen Entmischungssta-
dium
Ausgangspunkt einer jeden Aushärtung ist der Zustand (direkt) nach dem Abschrecken.
Nach den in Kapitel 8 dargelegten Ausführungen macht es jedoch positronenspektrosko-
pisch einen Unterschied, welche Zeit Aluminiumlegierungen bereits bei Raumtemperatur
verbracht haben. Um einen (zeitlich) einheitlichen Probenzustand zu gewährleisten, wur-
den alle Proben nach dem Abschrecken und vor einer Messung 10 Minuten bei Raum-
temperatur gelagert. Insgesamt sprechen zwei Gründe dafür, diesen frisch abgeschreck-
ten Auslagerungszustand einer zeitlich kürzeren Lagerungsdauer vorzuziehen. Zum einen
kann man so mit hoher Wahrscheinlichkeit für alle Legierungen von vollständigem Positro-
neneinfang ausgehen, wodurch die Vergleichbarkeit mit späteren Auslagerungszuständen
gegeben ist. Zum anderen folgt technologisch eine Warmauslagerung gewöhnlich nicht
direkt auf den Abschreckvorgang, was durch die oben angegebene Zeitspanne ebenfalls
berücksichtigt wird. Alle hier vorgestellten Legierungen wurden bei 560°C für 45 Minu-
Abbildung 9.2: Verhältniskurven von frisch abgeschreckten Al-Mg und Al-Si Legierungen. Der
Einfluss der Legierungselemente auf die Positronenannihilation und damit die Koordination von
Fremdatomen und Leerstellen ist deutlich erkennbar. Ein doppelter Magnesiumgehalt hat zwar
nur geringe, aber nachweisbare Auswirkungen.
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ten geglüht und in Wasser bei Raumtemperatur abgeschreckt. Die Messungen der Dopp-
lerverbreiterung wurden dann nach Ablauf der 10 Minuten im Positronentopf mit
eingebautem Ofen bei einer Temperatur von -40°C durchgeführt. Die oben angeführte
Zeitspanne von 10 Minuten endete dann jeweils zu dem Zeitpunkt, an dem die Probe
eine Temperatur von 0°C erreicht hatte (Kühlrate von 20°C auf 0°C ca. 0,67°C/s). Die
Abbildungen 9.2 und 9.3 zeigen die Verhältniskurven von binären Al-Mg und Al-Si Legie-
rungen sowie von den ternären Legierungen H und F im abgeschreckten Zustand. Der
Einfluss der Legierungselemente auf die Positronenannihilation ist in jedem Fall deutlich
erkennbar. Die binären Legierungen zeigen dabei charakteristisch den Einfluss des jewei-
ligen Legierungselements, wobei diese Analogie ganz offensichtlich nicht überstrapaziert
werden darf. So zeigt sich zum Beispiel für die beiden Al-Mg Legierungen kein Anstieg
im Impulsbereich zwischen 10 und 12,5 ·10−3m0c wie für reines Magnesium, sondern
vielmehr das Gegenteil. Dennoch kann dieses Verhalten zur Erklärung des Unterschiedes
zwischen den Al-Mg Proben herangezogen werden, da für die AlMg1,0 Probe eine erhöhte
Magnesiumkonzentration um den Annihilationsort sinnvoll angenommen werden kann.
Für beide binären Systeme ist ferner davon auszugehen, dass es sich bei den in Abbildung
Abbildung 9.3: Verhältniskurven der abgeschreckten Legierungen H und F. Der Kurvenverlauf
ist für beide Legierungen ähnlich und signalisiert eine starke Koordination von Fremdatomen und
Leerstellen. Die Abweichung der beiden Kurven bei ca. 10 · 10−3m0c kann auf den erhöhten Mg-
Anteil der Legierung F zurückgeführt werden.
9.2 dargestellten Ergebnissen um ein Leerstellensignal handelt. Schließlich bewirkt eine
zusätzliche Wärmebehandlung die Auslöschung dieses Signals im Fall der Al-Mg Legie-
rungen und für die Al-Si Proben dessen (geringfügige) Verstärkung (vergleiche Abbildung
9.6). Dies ist darauf zurückzuführen, dass sich die Stöchiometrie der Al-Mg Proben im
Bereich vollständiger Mischbarkeit befindet, während es sich bei Al-Si um ein nicht bzw.
kaum mischbares System handelt, in welchem ein Wärmeeintrag das Wachstum von Si
Clustern bewirkt. Besonders wichtig im Kontext von Al-Mg-Si Legierungen ist der hier-
mit gelungene Nachweis einer Koordination von Magnesiumatomen und Leerstellen nach
dem Abschreckvorgang, welche zu einem deutlichen Signal im Rahmen der DBAR führt.
Ein Vergleich der frisch abgeschreckten Zustände der binären und ternären Proben ver-
deutlicht zwei wesentliche Aspekte: Einerseits signalisiert der Kurvenverlauf der ternären
94 Al-Mg-Si Legierungen aus der Perspektive von Leerstellen
Abbildung 9.4: Verhältniskurven der abgeschreckten Al-Mg, Al-Si und H Legierungen. Die Leer-
stellenumgebung im ternären Fall lässt sich nicht als reine Superposition der binären Legierungen
auffassen.
Systeme einen signifikanten Zusammenhang von Magnesium und Leerstellen, andererseits
wird aber auch deutlich, dass die Leerstellenumgebung nicht einfach als Superposition von
Al-Mg und Al-Si Signalen verstanden werden kann (siehe Abbildung 9.4). Besonders klar
wird dies im Hochimpulsbereich, in welchem die Verhältniskurven der ternären Legierun-
gen auf einen deutlich geringeren Wert abfallen. Da vor allem die Legierung H insgesamt
einen geringeren Legierungsanteil als die AlMg1,0 Probe besitzt, muss die Leerstellenum-
gebung in den ternären Systemen sowohl aus Mg als auch Si bestehen. Ob strukturelle
Relaxationen im ternären Fall die Verhältniskurven beeinflussen, kann nicht direkt geklärt
werden, dennoch müssten dann auch diese Effekte auf eine gemeinsame Mg-Si Koordina-
tion an Leerstellen zurückgeführt werden.
9.2 Leerstellenumgebung im Zustand maximaler Härte
Al-Mg-Si basierte Werkstoffe werden technologisch meist im Zustand maximaler Härte
verwendet, welcher sich durch eine Warmauslagerung von vier Stunden bei ca. 190°C
einstellen lässt. Wie auch die Lösungsglühung wurde die Warmauslagerung unter Argon-
Atmosphäre durchgeführt. Die Messung der Dopplerverbreiterung im T6 Zustand wurde
für insgesamt vier Al-Mg-Si Legierungen durchgeführt: H, F, AA6013 sowie AA6082.
Außerdem wurden zusätzlich noch binäre Al-Mg und Al-Si Legierungen der gleichen Wär-
mebehandlung, also einer pseudo-T6 Behandlung unterzogen. Abbildung 9.5 illustriert
die Ergebnisse der DBAR Untersuchungen für die Al-Mg-Si Legierungen im Vergleich zur
frisch abgeschreckten Legierung H. Insgesamt fällt auf, dass alle kupferfreien Legierungen
(H, F und AA6082) eine sehr ähnliche Dopplerverbreiterung aufweisen, was insbeson-
dere auf die beiden reinen Laborlegierungen zutrifft. Ebenfalls ist die Veränderung des
Dopplersignals im Vergleich zum abgeschreckten Zustand relativ gering, aber dennoch
signifikant. Die kupferhaltige Legierung AA6013 (der Cu-Gehalt beträgt 0,38 Atom-%)
weist hingegen eine deutlich abweichende Struktur auf, welche im Wesentlichen durch
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Abbildung 9.5: Verhältniskurven von Al-Mg-Si Legierungen im T6 Zustand sowie der Legierung
H im frisch abgeschreckten Zustand. Während die reinen Al-Mg-Si Legierungen sehr ähnliche
Kurven aufweisen, weicht Legierung AA6013 durch ihren Kupfergehalt relativ stark ab.
eine Erhöhung im Hochimpulsteil ausgezeichnet ist. Geht man also davon aus, dass die
Positronenfallen im T6-Zustand für alle Al-Mg-Si Legierungen ähnlich sind, also z.B. an
oder in β′′ eingebettete oder angelagerte Leerstellen, so werden dort ganz offensichtlich
auch Kupferatome eingebettet. Aufgrund der relativ geringen Differenz zwischen abge-
schrecktem und warmausgelagertem Zustand ist die Annahme, dass die im T6-Zustand
gebildeten β′′ Ausscheidungen keine Leerstellen enthalten, sondern dass vielmehr ähnliche
Strukturen wie zu Beginn der Entmischung Positronen einfangen, deutlich plausibler.
Die in Abbildung 9.6 dargestellten Verhältniskurven der pseudo-T6 Zustände der binären
Al-Mg und Al-Si Legierungen verdeutlichen hingegen nochmals, dass sich der ternäre
Fall nicht als Überlagerung der binären Legierungen verstehen lässt. Da außerdem das
Leerstellensignal bei den Al-Mg Legierungen durch die Warmauslagerung bei 190°C ver-
schwindet und lediglich Einflüsse der Mg Fremdatome (vergleiche die AlMg1,0 Legierung)
zurückbleiben, lässt sich daraus schließen, dass die Bindung von Mg Atomen und Leer-
stellen bei dieser Temperatur aufgebrochen wurde. Man hat für diese Legierung also eine
Art Ausheilungsprozess durchgeführt, während im Al-Si System die Si Teilchen aufgrund
der Unlöslichkeit gewachsen sind. Das Positronenannihilationssignal dürfte deshalb im
Wesentlichen aus offenem Volumen an den Grenzflächen zwischen Aluminiummatrix und
Si Partikeln stammen. Nachdem aus der Perspektive von Leerstellen bisher festgestellt
werden konnte, dass in Al-Mg-Si Legierungen eingeschreckte Leerstellen mit mindestens
einem Si und Mg Atom koordiniert sein müssen und eine T6 Auslagerung diese Leer-
stellenumgebung nur geringfügig aber signifikant ändert, soll nun die Auswirkung einer
Kaltauslagerung auf die Leerstellenumgebung im T6 Zustand genauer untersucht wer-
den. Zu diesem Zweck wurde die Dopplerverbreiterung der Legierungen H und F im
T6 Zustand direkt nach dem Abschrecken und auch nach einer einwöchigen Kaltausla-
gerung bei Raumtemperatur untersucht. Abbildung 9.7 zeigt die Verhältniskurven der
reinen Laborlegierungen jeweils in beiden T6 Zuständen. Alle Kurvenverläufe sind sich
im Wesentlichen sehr ähnlich. Bemerkenswert ist aber, dass die Warmauslagerung nach
einer vorherigen Kaltauslagerung zu exakt identischen Kurven führt, was im Gegensatz
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Abbildung 9.6: Ratio-plots von binären Al-Mg und Al-Si Legierungen im pseudo-T6 Zustand.
Während Leerstellen-Mg Komplexe durch eine Warmauslagerung aufgelöst und die eingeschreck-
ten Leerstellen ausgeheilt werden, ändert sich die Leerstellenumgebung für Al-Si Legierungen im
Vergleich zum abgeschreckten Zustand nicht wesentlich.
zu den direkt ausgelagerten T6-Zuständen nicht der Fall ist. Dabei ist diese Änderung,
die relativ deutlich im Bereich zwischen 5 und 15 ·10−3m0c zu Tage tritt, für die Legie-
rung F, welche den negativen Effekt zeigt, stärker als für die Legierung H. Im Vergleich
deutet dies darauf hin, dass eine Kaltauslagerung eine zusätzliche Anlagerung von Mg an
Leerstellen während der T6-Behandlung katalysiert.
9.3 Einfluss einer Kaltauslagerung auf Observablen der
Positronenannihilation
Eine der Warmauslagerung vorangehende Kaltauslagerung kann je nach Legierungszu-
sammensetzung die letztlich erreichbare Festigkeit positiv oder negativ beeinflussen, was
insbesondere auch für die hier verwendeten reinen Legierungen bestätigt wurde [Cha09].
Die im letzten Abschnitt vorgestellten Ergebnisse legen außerdem nahe, dass die Leer-
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Abbildung 9.7: Ratio-plots der Legierungen H und F im T6 Zustand mit bzw. ohne vorherige
Kaltauslagerung. Die Leerstellenumgebung ist im T6 Zustand mit vorheriger Kaltauslagerung für
beide Legierungen identisch. Allerdings ist für beide Legierungen eine Absenkung des Kurvenver-
laufs durch die Warmauslagerung festzustellen (siehe eingefügte Grafik).
stellenumgebung nach einer Warmauslagerung in gewissem Maße von der vorhergehenden
Temperaturgeschichte abhängt. Mit den Mitteln der Dopplerverbreiterungsspektroskopie
sowie der temperaturabhängigen Positronenlebensdauerspektroskopie wurde der Versuch
unternommen, die offensichtlich bei der Kaltauslagerung stattfindenden Prozesse zu ver-
folgen. Die Kaltauslagerung der technischen Legierungen AA6013 und AA6082 wurde
durch eine kontinuierliche Messung der Dopplerverbreiterung während der RT Auslage-
rung verfolgt. Dabei wurde in einem Zeitraum von jeweils ca. 200 Stunden alle 10 Minuten
ein Energiespektrum abgespeichert, so dass die nachfolgende Datenauswertung in einer
beliebigen zeitlichen Schrittbreite stattfinden konnte. Zur Bestimmung der S- und W-
Parameter wurden die Spektren dann letztlich zu einer Binbreite von fünf Stunden addiert.
S- und W-Parameter wurden hier in den Intervallen (0 ± 3,9) ·10−3m0c sowie (12,5 bis
23) ·10−3m0c ausgewertet7. Die intrinsische Detektorauflösung wurde auch hier sorgfäl-
tig anhand der 478 keV Linie von 7Be beobachtet, wodurch eine eventuelle apparative
Systematik ausgeschlossen werden konnte. Die entsprechenden Ergebnisse sind normiert
auf die Startwerte SAQ und WAQ in Abbildung 9.8 dargestellt. Für beide Legierungen
ist eine Änderung beider Linienformparameter während der kompletten Auslagerungszeit
zu beobachten. Die größte Veränderung ist jeweils direkt nach den ersten fünf Stunden
(in den Abbildung durch AQ gekennzeichnet) feststellbar und geht jeweils mit einer Ver-
änderung sowohl in S- als auch W-Parameter einher. In der Folge entwickeln sich die
Formparameter dann zu höheren Werten. Während jedoch diese Entwicklung für die kup-
ferhaltige AA6013 Legierung relativ schnell passiert, können für die Legierung AA6082
deutlich zwei unterschiedliche Bereiche während der Kaltauslagerung getrennt werden.
In den ersten 60 Stunden steigt zunächst primär der S-Parameter und erst anschließend
der W-Parameter. Für AA6013 ist die wesentliche Veränderung im S-Parameter hingegen
bereits nach 10 Stunden abgeschlossen. Man kann somit feststellen, dass eine Kaltausla-
gerung die Leerstellenumgebung in technischen Al-Mg-Si Legierungen ändert. Dabei ist
7Dies entspricht Energieintervallen von (511 ± 0,75) keV sowie 514,2 bis 516,9 keV.
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Abbildung 9.8: SW-Plots abgeschreckter AA6013 und AA6082 Proben im Verlauf einer RT
Lagerung. In beiden Fällen ändert sich die Leerstellenumgebung während der Kaltauslagerung.
Insbesondere für die Legierung AA6082 zeichnen sich zwei Regime ab, in denen sich zunächst
der S-Parameter und anschließend der W-Parameter ändert. Für AA6013 ist dies i.W. nach 10
Stunden abgeschlossen. Die Parameter sind jeweils auf die Ausgangswerte normiert.
bemerkenswert, dass dieser Vorgang für kupferhaltige Legierungen offenbar schneller in
einem quasi-stationären Zustand mündet als für kupferfreie Legierungen. Ferner schei-
nen Kupferatome in AA6013 nicht signifikant an diesen Prozessen teilzunehmen, da sich
S- und vor allem W-Parameter im Verlauf der Auslagerung nicht entsprechend deutlich
ändern. Für die kupferfreie Legierung AA6082 weist der Verlauf des SW-Plots hingegen
auf eine Zunahme des Magnesiumgehalts um Leerstellen hin.
Um neben einer Abschätzung der Veränderung der Leerstellenumgebung zusätzliche Infor-
mationen hinsichtlich von Agglomeraten ohne angelagerte oder eingebettete Leerstellen
mit positronenspektroskopischen Mitteln zu erhalten, wurde die Temperaturabhängigkeit
der mittleren Positronenlebensdauer τav unter Verwendung des Kryostat (vergleiche
Abschnitt 6.1) für verschiedene Kaltauslagerungszustände der Legierungen H, F sowie
AA6013 ermittelt. Zu diesem Zweck wurden die Legierungen in Wasser abgeschreckt und
anschließend 30, 120, 480 sowie 10080 Minuten bei Raumtemperatur gelagert. Nach dem
folgenden Einbau in den Kryostat wurden die Proben direkt auf ca. 38 K abgekühlt.
Die Temperaturabhängigkeit der Positronenlebensdauer wurde schließlich bei ansteigen-
den Temperaturen aufgenommen, wobei zu betonen ist, dass die in der Folge diskutier-
ten Kurven reversibel durchfahren werden können. Abbildung 9.9 zeigt beispielsweise die
Temperaturabhängigkeit der Legierung H im Auslagerungszustand von 30 Minuten bei
RT im Vergleich zu einer ausgeheilten Reinstaluminiumprobe. Die Positronenlebensdauer
in der reinen Aluminiumprobe bleibt im gesamten Temperaturbereich im Rahmen der
Fehlergenauigkeit konstant in Übereinstimmung mit [Sch83], wohingegen die Al-Mg-Si
Legierung einen deutlichen Abfall von τav aufweist. Temperaturen über 230 K sind dabei
für die hier untersuchten Kaltauslagerungszustände nicht zugänglich, da ansonsten even-
tuelle Entmischungsvorgänge während der Messung nicht mit Sicherheit ausgeschlossen
werden können. Auch die übrigen Legierungen zeigen abhängig vom Auslagerungszustand
kleinere Werte für τav bei tieferen Temperaturen.
Bevor jedoch eine genauere Auswertung der jeweiligen temperaturabhängigen Lebens-
dauermessungen folgt, soll zunächst die physikalische Ursache dieses Effekts qualitativ
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Abbildung 9.9: Temperaturverläufe von τav für Aluminium und die Legierung H nach 30 Minuten
bei RT. Die mittlere Positronenlebensdauer in der Al-Mg-Si Legierung fällt stark mit abnehmender
Temperatur, wohingegen die Lebensdauer in reinem Aluminium über den gesamten Temperatur-
bereich konstant bleibt. Dies ist ein Anzeichen für die Existenz flacher Positronenfallen.
diskutiert werden. Der Positroneneinfang bei RT erfolgt in den hier betrachteten Kaltaus-
lagerungszuständen in mit Fremdatomen dekorierten Leerstellen (vergleiche Kapitel 8).
Eine prinzipielle Möglichkeit zur Erklärung des Lebensdauerabfalls bei sinkenden Tempe-
raturen besteht deshalb in der Annahme, dass sich das Leerstellenvolumen mit der Tempe-
ratur verringert. Diese lokale Änderung der Gitterkonstanten am Leerstellenort sollte dann
aber zumindest auch an ausgeheiltem Aluminium in gewissem Rahmen nachvollziehbar
sein, was jedoch offenbar nicht der Fall ist (siehe Abbildung 9.9). Der Temperaturverlauf
Element A+ [eV]
Mg -6,18
Al -4,41
Si -6,95
Cu -4,81
Tabelle 9.1: Berechnete Positronenaffinitäten einiger Elemente [Pus89]. Die Positronenaffinitä-
ten von Mg und Si sind erheblich größer als im Falle von Al. Damit eignen sich Cluster beider
Legierungselemente als flache Positronenfallen.
von τav ist deshalb nicht allein durch den Einfang in Leerstellen erklärbar, sondern es
bedarf einer zweiten Positronenfalle, die in der Terminologie der PAS aufgrund ihrer bei
tiefen Temperaturen einsetzenden Wirkung als flache Falle bezeichnet wird. Die einzigen
Kandidaten für solche flachen Fallen können in den untersuchten Probenzuständen Legie-
rungsatomagglomerate sein, deren anziehendes Potential offenbar kleiner als 40 meV (die
kinetische Energie von Positronen bei RT) sein muss. Eine solche Annahme ist nicht nur
auf Grund fehlender struktureller Alternativen, sondern auch angesichts der Positronen-
affinitäten A+ der enthaltenen Fremdatome (siehe Tabelle 9.1) gerechtfertigt, die insbe-
sondere für Mg und Si ein vergleichsweise starkes anziehendes Potential für Positronen
im Vergleich zu Al darstellen. Die erhaltenen Positronenlebensdauern sind also dahinge-
hend zu interpretieren, dass bei ca. 230 K der Einfang in Leerstellen noch vollständig ist
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und bei tieferen Temperaturen Einfang in flache Fallen hinzutritt. Da die Positronenle-
bensdauer in Leerstellen mit dem Auslagerungszustand variiert, ist es nicht sinnvoll, die
jeweiligen Lebensdauerkurven direkt darzustellen, sondern vielmehr die Differenz ∆τ zum
Sättigungs- bzw. Leerstellenwert τav(T ≥ 230K), also:
∆τ(T ) = τav(T )− τav(T ≥ 230K) (9.1)
Die Darstellung dieser auf flachen Positronenfallen beruhenden Abweichung erlaubt einen
besseren Vergleich der verschiedenen Auslagerungszustände, welche für die untersuchten
Legierungen in Abbildung 9.10 dargestellt sind. Insgesamt ist festzustellen, dass alle unter-
suchten Legierungen in den ersten acht Stunden der Kaltauslagerung einen Abfall der
Positronenlebensdauer im Vergleich zur reinen Leerstellenlebensdauer aufweisen. Dabei
nimmt das Ausmaß dieses Effekts mit andauernder RT Lagerung ab. Insbesondere ver-
schwindet die Abnahme im beobachteten Temperaturbereich für die Legierungen F und
AA6013 vollständig, während für Legierung H auch nach einer Woche Kaltauslagerung
noch ein Abfall von τav bei tiefen Temperaturen beobachtet werden kann. Auf den Positro-
neneinfang bezogen bedeuten diese experimentellen Ergebnisse, dass entweder die Bin-
dungsenergie und/oder die Konzentration der flachen Fallen im Zuge der Kaltauslagerung
abnehmen muss. Beide Größen lassen sich prinzipiell auf Basis von Gleichung (3.20) aus
den experimentellen Daten gewinnen, indem beispielsweise die Intensität der Leerstellen-
komponente Itief entsprechend folgender Gleichung angepasst wird:
Itief =
θ
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Dabei ist θ das Verhältnis der Einfangraten von tiefer zu flacher Positronenfalle, Eb der
tiefste Bindungszustand in der flachen Falle und K entspricht 1
VT c
, dem Kehrwert des
Produkts aus Fallenvolumen VT und -konzentration c. Gewöhnlich würde man die Inten-
sität direkt aus einer Lebensdauerzerlegung des experimentellen Spektrums bestimmen,
was sich jedoch bei den vorliegenden Daten nicht als brauchbarer Weg erwies, da die
Zerlegung nicht stabil war. Stattdessen wurde die Intensität Itief unter den folgenden
Voraussetzungen bestimmt:
• Die Lebensdauer der Leerstellenkomponente entspricht der gemessenen mittleren
Positronenlebensdauer oberhalb von 230 K.
• Die Positronenlebensdauer in flachen Fallen entspricht i.W. der Lebensdauer in Alu-
minium.
Während die erste Voraussetzung experimentell gut gerechtfertigt ist (vergleiche Abschnitt
8.1 oder [Sta06]), wird letztere durch theoretische Rechnungen, die zeigen, dass Positronen
in diesem Fall in einem Gebiet aluminiumähnlicher Elektronendichte lokalisiert werden,
gerechtfertigt [Kor10]. Die Normierung der Intensitäten auf 1 erlaubt dann die Bestim-
mung von Itief . Ein Beispiel für die Ergebnisse dieser Intensitätsbestimmung und der
nachfolgenden Anpassung ist in Abbildung 9.11 dargestellt. Da aufgrund der Datenlage
eine Anpassung insbesondere für die späteren Kaltauslagerungszustände äußerst insta-
bil wird, wurde die Bindungsenergie Eb für alle drei Legierungen jeweils am frühesten
Auslagerungszustand bestimmt und für die übrigen Zustände auf diesen Wert fixiert. Es
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Abbildung 9.10: Abfall der mittleren Positronenlebensdauer in den Legierungen H, F und
AA6013 bei verschiedenen Kaltauslagerungszuständen. Die mittlere Positronenlebensdauer sinkt
für alle Al-Mg-Si Legierungen in frühen Auslagerungszuständen aufgrund von flachen Positronen-
fallen. Dieser Effekt verschwindet für die Legierungen F und AA6013, die eine negative Antwort auf
die RT Lagerung aufweisen, nach einer Woche Kaltauslagerung. ∆τ wurde entsprechend Gleichung
9.1 berechnet.
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Abbildung 9.11: Ergebnisse der Anpassung der Leerstellenintensität im Rahmen der Positro-
nenlebensdauer bei Existenz flacher Fallen am Beispiel von AA6013. Die Linien stellen dabei die
Fitergebnisse nach Gleichung 9.2 entsprechend den jeweiligen Farben graphisch dar. Der vorhan-
dene Überschwinger über eine Intensität Itief von 1 ist dabei nicht physikalisch motiviert, sondern
ist auf die funktionale Form des Zusammenhangs zurückzuführen.
ergeben sich somit auslagerungsabhängige Werte für das Verhältnis der Einfangraten θ
sowie für den fallenspezifischen Faktor K. Alle entsprechenden Ergebnisse sind in Tabelle
9.2 zusammengefasst und für θ zusätzlich in Abbildung 9.12 dargestellt. Als ein erstes
Zustand Eb [eV] θ K [1/m3]
H - 30 min @ RT 0,021(1) 3,3(3) 0,0036(4)
H - 120 min @ RT 0,021 10(1) 0,0037(6)
H - 480 min @ RT 0,021 12(2) 0,006(1)
H - 10080 min @ RT 0,021 20(5) 0,004(1)
F - 30 min @ RT 0,019(1) 7,4(7) 0,0042(1)
F - 120 min @ RT 0,019 9,4(9) 0,0029(1)
F - 480 min @ RT 0,019 19(2) 0,0033(1)
F - 10080 min @ RT 0,019 60(20) 0,001(1)
AA6013 - 30 min @ RT 0,020(2) 2,7(5) 0,0037(4)
AA6013 - 120 min @ RT 0,02 2,8(3) 0,0036(3)
AA6013 - 480 min @ RT 0,02 6(1) 0,0043(8)
AA6013 - 10080 min @ RT 0,02 30(5) 0,0030(8)
Tabelle 9.2: Ergebnisse der Anpassung von Gleichung (9.2) an die Intensität der Leerstellenkom-
ponente. Man erhält konsistent eine Bindungsenergie von ca. 20 meV in den flachen Fallen sowie
eine Steigerung des Verhältnisses der Einfangraten.
Ergebnis dieser Prozedur lässt sich festhalten, dass alle Legierungen (zumindest im ersten
untersuchten Auslagerungszustand) Positronenfallen mit einer maximalen Bindungsener-
gie von ca. 20 meV aufweisen, welche diese tatsächlich als flache Fallen klassifiziert. Wäh-
rend der Faktor K vom Volumen und Konzentration der flachen Fallen abhängt, bietet
sich θ als Startpunkt für weitere Analysen an. Setzt man nämlich voraus, dass sich die
spezifischen Einfangraten von tiefen und flachen Fallen ähneln bzw. sogar gleich sind, was
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in Anbetracht der vorhandenen Koordination von Leerstellen mit Fremdatomen berech-
tigt ist8, so kann θ = κtief
κflach
=
ctief
cflach
direkt als Konzentrationsverhältnis von tiefen zu
flachen Fallen gedeutet werden. Dieses ist ebenfalls in Abbildung 9.12 dargestellt. Im
Abbildung 9.12: Darstellung des Verhältnisses der Einfangraten von Leerstellen und flachen
Fallen in den Legierungen H, F und AA6013. Setzt man gleiche spezifische Einfangraten für tiefe
und flache Fallen voraus, kann dieses Diagramm ebenfalls als relative Konzentrationsänderung der
flachen Fallen bzgl. der Leerstellenkonzentration gedeutet werden.
Rahmen der getroffenen Annahmen kann also eine Abnahme der Konzentration von fla-
chen Fallen während der Kaltauslagerung konstatiert werden, welche für Legierungen mit
negativem Kaltauslagerungseffekt stärker ausfällt als für Materialien mit positivem Effekt.
Rein qualitativ wird diese Folgerung durch die experimentelle Beobachtung der mittleren
Positronenlebensdauer bestätigt. Lässt man die Voraussetzung einer festen Bindungsener-
gie der flachen Falle jedoch fallen, so bleibt alternativ noch die Möglichkeit, den Restabfall
in der Legierung H (10080 Minuten bei RT) durch die Existenz von weiteren flachen Fal-
len mit noch geringerem Bindungspotential zu erklären. Eine obere Schranke für deren
Bindungsenergie ergibt sich anhand des beobachteten Temperaturbereichs zu ca. 8 meV.
8Tiefe Fallen sind hier Leerstellen-Fremdatom-Komplexe, die somit das gleiche flache Fallenpotential wie
Fremdatom-Agglomerate ohne Leerstelle besitzen, allerdings mit zusätzlichem Leerstellenpotential (eine
Falle in der Falle). Die Einfangrate wird aber hauptsächlich vom flachen Anteil bestimmt.
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9.4 Der Kaltauslagerungseffekt aus Leerstellensicht
Die im letzten und vorletzten Abschnitt vorgestellten Ergebnisse der Dopplerspektroskopie
offenbaren nur geringe Unterschiede zwischen den auf verschiedenen Wegen hergestellten
T6 Zuständen. Dabei ist bemerkenswert, dass eine einwöchige Kaltauslagerung für beide
Legierungen zu einem Absinken im Hochimpulsteil, gleichzeitig aber auch zu einer identi-
schen Signatur führt. Der Effekt des Absinkens ist dabei für die Legierung F etwas stärker
als für Legierung H, welche positiv auf eine Kaltauslagerung reagiert. Ob nun Mg oder
Si dafür verantwortlich zeichnet, lässt sich auf Grundlage der DBAR Ergebnisse jedoch
nicht feststellen. Dennoch kann darauf geschlossen werden, dass eine Veränderung der
Leerstellenumgebung für beide Legierungen unterschiedliche Konsequenzen hat.
Die Entwicklung der Temperaturabhängigkeit der mittleren Positronenlebensdauer ver-
deutlicht hingegen prägnanter, dass die mikrostrukturelle Entwicklung während einer Kal-
tauslagerung für beide Legierungstypen unterschiedlich verläuft. Um dieses Phänomen
vollständig auch ohne eine quantitative Analyse besser erfassen zu können, ist es sinn-
voll, zunächst noch einmal die strukturellen Konstituenten aufzuführen, die nach dem
Abschrecken in Aluminiumlegierungen vorliegen. Dabei handelt es sich um homogen ver-
teilte Fremdatome und eingeschreckte Leerstellen sowie unterschiedliche Typen von Ver-
setzungsringen (siehe [Mat84] und die enthaltenen Referenzen). Da die Volumendichte von
Versetzungsringen mehrere Größenordnungen unterhalb der von Leerstellen liegt, schei-
den diese von vornherein als Kandidaten zur Erklärung des Temperaturverhaltens aus.
Es bleiben somit lediglich die Legierungselemente, welche als Positronenfalle in Konkur-
renz zu Leerstellen treten können. Im Verlauf einer Kaltauslagerung kommt es zu einer
Entmischung der übersättigten Aluminiummatrix, welche in der Agglomeration von Frem-
datomen resultiert. Die beobachtete Temperaturabhängigkeit der Positronenlebensdauer
erlaubt dann die Schlussfolgerung, dass diese als Positronenfalle agieren, deren Potential-
tiefe mit 20 meV abgeschätzt werden kann. Das Fortbestehen der Temperaturabhängigkeit
für die Legierung H auch nach einwöchiger Kaltauslagerung bedeutet somit, dass auch in
diesem Auslagerungszustand noch flache Positronenfallen (mit evtl. geringerer Potenti-
altiefe) vorhanden sind, während im Fall der Legierung F (und AA6013) jedes Fremda-
tomagglomerat mit einer Leerstelle verbunden ist. Dabei ist zu betonen, dass dieses Modell
keine ausgedehnten, festen Ausscheidungen und auch keine fixierten Leerstellen erfordert.
Vielmehr ist lediglich die Vorstellung von räumlich korrelierten Fremdatomanordnungen
notwendig, durch welche Positronen zu angelagerten Leerstellen geführt werden. Für die
Legierung H existiert demnach keine derart fixe Korrelation, sondern es gibt auch nach ein-
wöchiger Kaltauslagerung distinkte Ausscheidungen bzw. Cluster ohne angelagerte Leer-
stellen. Eine anschließende Warmauslagerung lässt sich dann für den negativen Effekt
folgendermaßen skizzieren:
Zu Beginn der Warmauslagerung besteht die Legierung aus größeren Aus-
scheidungen, die alle mit einer Leerstelle korreliert sind. Ihre Konzentration
entspricht damit der Leerstellenkonzentration. Die zur Bildung von β′′ not-
wendigen Fremdatome müssen erst durch Auflösung einiger Ausscheidungen
bereitgestellt werden. Dies verzögert die Ausscheidungshärtung und führt dar-
über hinaus zu einer Abnahme der erreichbaren Festigkeit.
Zeigt die behandelte Legierung jedoch den positiven Effekt gilt folgendes:
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Zu Beginn der Warmauslagerung besteht die Legierung aus größeren Ausschei-
dungen und kleineren Agglomeraten (den flachen Fallen). Die zur Bildung von
β′′ notwendigen Fremdatome können direkt aus diesen kleineren Agglomera-
ten gewonnen werden. Die größeren Ausscheidungen können dabei als Keime
für β′′ dienen, was letztlich die Aushärtung begünstigt.
Die Annahme, dass die entwickelteren Ausscheidungen als β′′ Keime wirken, kann dabei
durch die oben diskutierte, gleichartige Leerstellenumgebung für zunächst kaltausgelagerte
Legierungen gestützt werden. Insgesamt wird der Einfluss einer Kaltauslagerung auf das
Aushärtungsverhalten von Al-Mg-Si Legierungen in diesem Modell also primär als Auswir-
kung des Legierungsgehalts verstanden. In Anbetracht der legierungsgehaltsabhängigen
Grenze dieses Effekts (siehe Abbildung 2.10) erscheint die Betonung dieses Aspekts zusätz-
lich gerechtfertigt. Abschließend sei noch darauf hingewiesen, dass der Legierungsgehalt
natürlich ebenfalls die Konzentration eingeschreckter Leerstellen sowie die Größe der sich
bildenden Ausscheidungen beeinflussen kann. Die eben diskutierten Vorgänge lassen sich
damit auch auf Basis des Verhältnisses von Ausscheidungen zu Leerstellen verstehen.
9.5 Ortsaufgelöste Untersuchung einzelner Ausschei-
dungen
Die positronenspektroskopische Erfassung einzelner Ausscheidungen in Al-Mg-Si Legie-
rungen ist zunächst durch deren geringe Ausdehnung sowie die Größenordnung der
Positronenpenetration und -diffusion beschränkt. Die meisten technologisch relevanten
Ausscheidungen bewegen sich im Submikrometerbereich, während die Positronendiffusi-
onslänge gewöhnlich einige hundert Nanometer beträgt. Auch für einen Positronenstrahl
beträgt somit der minimale Strahldurchmesser sinnvollerweise mindestens einen Mikro-
meter. Um dennoch einen ausscheidungsspezifischen Eckpunkt im Rahmen der Doppler-
spektroskopie zu generieren, wurden mit der BPM einzelne Ausscheidungen der Gleich-
gewichtsphase β untersucht.
Eine Probe der Legierung AHMS wurde zunächst poliert, dann bei 560°C lösungsgeglüht
und anschließend ohne Abschreckprozess 48 Stunden bei 350°C wärmebehandelt, um auf
diese Weise β-Ausscheidungen zu züchten. Die Politur erfolgte dabei zum einen, um Ober-
flächeneffekte in der BPM zu vermeiden, und zum anderen, um eine optische Mikroskopie
der BPM-Probe zu ermöglichen. Eine analog behandelte 3 mm starke Probe wurde zur
Untersuchung im Positronentopf mit einer 68Ge-Quelle präpariert. Durch die optische
Mikroskopie der polierten Probe konnten bereits β-Ausscheidungen identifiziert werden,
welche im Hellfeld als bläuliche Strukturen mit komplexer Morphologie, der sogenann-
ten Chinesenschrift, erscheinen [Sch90]. Abbildung 9.13 zeigt beispielhaft das Foto einer
solchen Ausscheidung. Zusätzliche EDX-Maps9 von Al, Mg und Si im Bereich dieser Aus-
scheidungen (siehe Abbildung 9.14) bestätigten, dass diese aluminiumfrei sind, und es sich
somit um β-Ausscheidungen handeln muss. Da die Eindringtiefe der zur EDX-Erstellung
verwendeten 25 keV Elektronen näherungsweise mit der Eindringtiefe von 30 keV Positro-
nen der BPM übereinstimmt, ist die Dicke der Ausscheidungen damit ebenfalls groß
genug, um fast alle Positronen in einer Ausscheidung zu stoppen. Für die positronenmi-
9Als EDX-Maps (EDX vom engl. energy dispersive X-ray) bezeichnet man ortsaufgelöste Darstellungen
bestimmter Fluoreszenzlinien. Diese zeigen dann die räumliche Verteilung verschiedener Elemente.
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Abbildung 9.13: Bild einer β-Ausscheidung im Hellfeld eines Auflichtmikroskops. β-
Ausscheidungen erscheinen bläulich und besitzen eine komplexe Morphologie, die auch als Chi-
nesenschrift bezeichnet wird.
Abbildung 9.14: EDX Maps einer β-Ausscheidung. Die Intensitäten der jeweiligen K Fluores-
zenzlinien sind hier in Helligkeitswerten codiert. Man erkennt, dass die betrachtete Ausscheidung
frei von Aluminium ist, es sich somit tatsächlich um die β-Phase handelt.
kroskopische Untersuchung wurden stets Ausscheidungen ausgewählt, welche mindestens
eine zusammenhängende Kreisfläche mit einem Durchmesser von 10 µm bedeckten. Die
Größe des Positronenstrahls bewegte sich meist in einer Größe von (7,5 × 7,5) (µm)2 und
lag somit unterhalb der Ausscheidungsausdehnung. Abbildung 9.15 zeigt die Verhältnis-
kurve einer solchen Ausscheidung im Vergleich zu einer (mit optischer Mikroskopie und
Rasterelektronenmikroskopie als solcher identifizierten) ausscheidungsfreien Zone sowie
der konventionellen DBAR-Messung mit 68Ge. Die ortsaufgelöste Messung eines ausschei-
dungsfreien Bereichs unterscheidet sich nicht wesentlich von der Untersuchung mit einer
radioaktiven Positronenquelle. In beiden Fällen deutet nichts auf eine besondere Struktur
hin. Vielmehr spiegeln beide Messungen im Wesentlichen eine ausgeheilte Aluminiumle-
gierung wieder. Die Dichte der erzeugten β-Ausscheidungen reicht somit nicht aus, um
zu signifikantem Positroneneinfang (bei Verwendung von 68Ge) zu führen. Demgegenüber
weist die DBAR-Messung der einzelnen Ausscheidung eine signifikante Struktur auf, die
insgesamt den bisher in diesem Kapitel vorgestellten Verhältniskurven sehr ähnelt.
Trotzdem erfordert eine mikroskopische Interpretation des Defektzustandes hier aufgrund
fehlender Vergleichsmöglichkeiten die Zuhilfenahme theoretischer Berechnungen. In Abbil-
dung 9.16 ist die experimentell erfasste Ausscheidung zusammen mit theoretischen Kurven
verschiedener Zerstrahlungsmöglichkeiten dargestellt. Dabei wurden die Annihilation im
ungestörten β-Gitter sowie die Annihilation in einer Si- bzw. Mg-Leerstelle berechnet und
mit der experimentellen Detektorauflösung von 1,30 keV gefaltet [Kor07]. Obwohl diese
Rechnungen im Bereich niedriger Impuls (pL ≤ 10·10−3m0c) systematische Abweichungen
aufweisen, kann der Hochimpulsteil meist als zuverlässig betrachtet werden. Ursache für
diese Abweichungen ist die Verwendung einer Superposition von atomaren Elektronenor-
Al-Mg-Si Legierungen aus der Perspektive von Leerstellen 107
Abbildung 9.15: Verhältniskurve einer einzelnen β-Ausscheidung im Vergleich zur Volumen-
messung und eines ausscheidungsfreien Bereichs. Während die β-Ausscheidung ein starkes DBAR
Signal liefert, sind Volumenmessung und ausscheidungsfreier Bereich miteinander kompatibel.
bitalen, die für an der Bindung beteiligte Valenzelektronen nicht zutreffend ist. Kernnahe
Elektronen, die wesentlich zum Hochimpulsbereich der Positronenannihilation beitragen,
sind davon jedoch nicht betroffen [Kor07]. Dementsprechend kann man die vollständige
Annihilation sowohl im perfekten β-Gitter als auch in Leerstellen ausschließen.
Unter der Annahme nur eines vorhandenen Leerstellentyps, d.h. eine Leerstelle entweder
im Mg- oder im Si-Untergitter, kann durch eine Superposition der Annihilation im Bulk
und der Zerstrahlung in einer Leerstelle die fehlergewichtete quadratische Abweichung
von den experimentellen Daten minimiert werden. Daraus ergibt sich ebenfalls der Para-
meter η als Bruchteil der eingefangenen Positronen. Im Fall von Mg Leerstellen ergibt
sich dabei ein Wert von η = 16% und für Si Leerstellen η = 41% (siehe dazu Abbildung
9.17). Die prinzipielle Möglichkeit der Existenz beider Leerstellentypen wurde hier nicht
berücksichtigt, da dann auf Basis der vorhandenen Daten keine Unterscheidung zwischen
verschiedenen Wichtungen möglich ist. Außerdem legt die Stöchiometrie der untersuch-
ten Al-Mg-Si Legierung, welche einen Si Überschuss über Mg2Si hinaus aufweist, die
ausschließliche Existenz von Mg Leerstellen in β Ausscheidungen nahe. Der Fehler obiger
Prozentangaben hängt natürlich stark von der Qualität sowohl der experimentellen Daten
als auch der zugrunde liegenden Simulation ab. Da nun die angewandte HMA (verglei-
che Abschnitt 6.1 im betrachteten Impulsbereich sehr zuverlässige Daten generiert und
die Näherung der verwendeten Simulation, die atomare Superposition der Elektronenwel-
lenfunktionen, im betrachteten (kernnahen) Impulsbereich physikalisch sinnvoll ist, kann
davon ausgegangen werden, dass dieser Fehler höchstens wenige Prozent beträgt. Eine
direkte Bestimmung des Bruchteils eingefangener Positronen würde jedoch eine ortsauf-
lösendes Positronenlebensdauerspektrometer erfordern, welches zur Zeit weltweit nicht in
Betrieb ist.
Insgesamt zeigt dieses Beispiel der Untersuchung einer Einzelausscheidung, dass die Inter-
pretation der PAS deutlich von flankierenden Rechnungen profitieren kann.
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Abbildung 9.16: Vergleich der Einzelausscheidungsmessung mit verschiedenen Rechnungen. Im
Hochimpulsteil sind die Rechnungen zuverlässig, da hier i.W. kernnahe Elektronen zur Annihilation
beitragen, die nicht von der angewandten Näherung betroffen sind.
Abbildung 9.17: Interpretationsmöglichkeit der Einzelausscheidungs-DBAR mit Hilfe von Rech-
nungen. Mit Hilfe einer Linearkombination der in Abbildung 9.16 dargestellten Rechnungen kann
die Abweichung im Hochimpulsteil minimiert und der jeweilige Bruchteil eingefangener Positronen
bestimmt werden.
10 Al-Mg-Si Legierungen aus der Per-
spektive der Legierungselemente
Die Untersuchung von Al-Mg-Si Legierungen mit den Mitteln der Röntgenabsorptions-
spektroskopie wird wesentlich durch zwei Aspekte erschwert. Physikalisch störend wirkt
die Überlappung der K-Kanten von Magnesium (1303 eV), Aluminium (1559 eV) und Sili-
zium (1839 eV), wodurch Messungen an der Al und auch Si K-Kante erschwert werden.
Es steht damit sinnvollerweise nur ein relativ eng begrenzter Energiebereich an der Mg K-
Kante bis ca. 1530 eV für die Nahkantenspektroskopie zur Verfügung. Die Untersuchung
von Nebenlegierungselementen wie Kupfer ist davon natürlich nicht betroffen. Zusätzlich
sind die meisten Beamlines für weiche Röntgenstrahlung nicht für die Untersuchung z.B.
von frisch abgeschreckten Proben geeignet, da es an schnellen Systemen zum Proben-
wechsel mangelt. Dementsprechend konnten im Rahmen dieser Arbeit an der Magnesium
K-Kante nur Untersuchungen mit Testcharakter durchgeführt werden10, welche im ersten
Abschnitt dieses Kapitels zusammen mit einigen theoretischen Rechnungen dargestellt
werden. Darüber hinaus wurden einige systematische XANES Untersuchungen an der Cu
K-Kante der kupferhaltigen Legierungen AA6013 und Y durchgeführt, welche ebenfalls
im Rahmen der Fremdatomperspektive vorgestellt werden.
10.1 XANES an der Mg K-Kante
Die Simulation der Nahkantenstruktur an der Mg K-Kante ist nicht nur zu Interpretations-
zwecken, sondern auch aufgrund der recht dünnen Datenlage sinnvoll, um abzuschätzen,
inwiefern unterschiedliche Strukturen in Al-Mg-Si Legierungen auf XANES Basis unter-
schieden werden können. Es wurde deshalb die XANES einiger exemplarischer Strukturen
der Al-Mg-Si Ausscheidungssequenz berechnet, nämlich von β, U1, U2 (die kristallographi-
schen Daten sind im Anhang A zusammengefasst) sowie eines einzelnen, unrelaxierten Mg
Atoms in der Aluminiummatrix. Da FEFF für Absorber der dritten Reihe des Perioden-
systems die Nahkantenstruktur oft nicht reproduzieren kann, wurde die Nahkante dieser
Strukturen zusätzlich nach der empirischen Z+1 Regel berechnet [Nak09]. Dabei wird das
Absorberatom durch ein solches mit einer um eins erhöhten Ordnungszahl ersetzt, hier also
Mg durch Al. Die berechneten Spektren sind für beide Fälle in Abbildung 10.1 dargestellt.
Dabei ist die Energieskala der nach Z+1 Regel berechneten Nahkantenspektren natürlich
nicht repräsentativ, sondern es kommt vielmehr auf die Form der simulierten Kurven an.
Besonders auffällig ist hier, dass die Z+1 Spektren eine deutlich intensivere White Line
aufweisen, welche vielleicht sogar etwas überschätzt erscheint. In beiden Fällen weist aller-
10Die Testmessungen an der Mg K-Kante wurden an der Beamline UE52-PGM an BESSY durchgeführt.
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Abbildung 10.1: Berechnete XANES Spektren für ausgewählte Strukturen mit und ohne Z+1
Ansatz. In beiden Fällen sind die äußerst stark ausgeprägten White Lines auffällig. Dies deutet
wahrscheinlich darauf hin, dass FEFF für diese Systeme nicht unbedingt quantitative Aussagen
erlaubt.
dings das einzelne, unrelaxierte Magnesiumatom die signifikanteste Form auf, während die
Strukturen U1, U2 und β sich stärker ähneln. Alle XANES Spektren, unabhängig von der
Z+1 Regel, besitzen eine prägnante Struktur auf derWhite Line, welche sich aber nicht
weiter fortsetzt. Insgesamt erscheint auf Basis der hier vorgestellten FEFF Rechnungen
eine Identifikation späterer Phasen der Al-Mg-Si Ausscheidungssequenz mit XANES eher
problematisch zu sein. Demgegenüber kann eine Trennung von kleineren Strukturen im
Clusterbereich von ausgebildeten Phasen wohl durchaus erfolgversprechend sein. Inwie-
fern dabei quantitative Auswertungen der Nahkantenstruktur erfolgen können, erscheint
angesichts von Abbildung 10.2 jedoch fraglich. Die berechneten Intensitäten der White
Abbildung 10.2: Nahkantenstruktur einer die β-Phase enthaltenden Al-Mg-Si Probe im Vergleich
zu FEFF Rechnungen. Während die Doppelstruktur derWhite Line nachgebildet wird, stimmen
Experiment und Simulation ansonsten nicht überein.
Lines gehen weit über das experimentelle Ergebnis der β-Phase hinaus und könnten auch
durch Linearkombination mit anderen simulierten Spektren wohl nicht gesenkt werden.
Der Doppelpeak auf der White Line wird zwar von beiden Simulationen abgebildet,
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aber bereits das zweite Maximum bei 1330 eV bleibt auf Grundlage der hier vorgestellten
Rechnungen unerklärlich. Insgesamt ist die Nahkantenspektroskopie an der Mg K-Kante
für Al-Mg-Si Legierungen zur Zeit sowohl mit experimentellen als auch theoretischen
Schwierigkeiten behaftet, die eine weitergehende Behandlung erfordern.
10.2 XANES an der Cu K-Kante
Im Vergleich zur XANES Spektroskopie an der Mg K-Kante ist die Nahkantenspektrosko-
pie an der Cu K-Kante deutlich besser durchführbar. Es wurden deshalb Untersuchungen
an frisch abgeschreckten Proben der Legierungen AA6013 und Y, an verschiedenen
Kaltauslagerungszuständen sowie T6 Zuständen durchgeführt. Die abgeschreckten bzw.
kaltausgelagerten Proben wurden dabei an BESSY, die T6 Zustände an der SLS vermes-
sen. Abbildung 10.3 zeigt die Nahkantenstruktur der frisch abgeschreckten Proben (der
Einbau in den Kryostaten erfolgte in flüssigem Stickstoff). Der geringere Kupfergehalt der
Abbildung 10.3: XANES Spektren (Cu K-Kante) frisch abgeschreckter, kupferhaltiger Al-Mg-Si
Legierungen mit entsprechender FEFF Simulation. Experiment und Simulation stimmen in diesem
Stadium gut überein. Auffällig ist hier insbesondere die Schulter im Anstieg der Absorptionskante.
Legierung Y von 0,13 Gew.-% im Vergleich zu AA6013 macht sich dabei im Rauschanteil
des entsprechenden XANES Spektrums bemerkbar. Dennoch ist offensichtlich, dass beide
Legierungen die gleiche Nahkantenstruktur aufweisen. Für die weiteren Betrachtungen ist
dabei vor allem die Schulter auf der ansteigenden Flanke der White Line zu beachten.
Die Simulation eines unrelaxierten Kupferatoms in der Aluminiummatrix zeigt ferner
eine große Ähnlichkeit zu den experimentellen Daten und bildet vor allem die eben
angesprochene Schulter sowie die Peakpositionen im Spektrum gut ab. Im T6 Zustand
(siehe Abbildung 10.4) ist diese Eigenschaft der White Line verschwunden und auch
das zweite Maximum fällt deutlich flacher aus. Wo genau, d.h. in welcher Phase des T6
Zustands Kupfer in Al-Mg-Si Legierungen eingebaut wird, ist ein Gegenstand aktueller
Forschung. Oft wird die sogenannte Q Phase oder ihr Vorläufer Q’ in verschiedenen
Auslagerungszuständen von Al-Mg-Si-(Cu) Legierungen gefunden, wobei man über deren
Stöchiometrie und Gitterstruktur entweder keine, nur unvollständige oder sogar wider-
sprüchliche Angaben findet (siehe [Wol01] und Referenzen dort). Insgesamt lässt sich
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Abbildung 10.4: XANES Spektren (Cu K-Kante) von kupferhaltigen Al-Mg-Si Legierungen im
T6 Zustand mit FEFF Simulation der Q-Phase. Auch wenn die Q Phase sicherlich nicht im T6
Zustand vorliegt, kann aus der teilweisen Übereinstimmung der experimentellen XANES mit der
FEFF Rechnung auf eine Agglomeration der Legierungsatome geschlossen werden.
jedoch feststellen, dass für die Q Phase meist eine hexagonale Struktur mit 21 Atomen pro
Einheitszelle, deren Volumen bei ca. 350 Å3 liegt, und eine Kupferkonzentration von ca.
10 At.-% angenommen wird. Der Unterschied zum fcc Aluminium besteht damit weniger
in einer abweichenden Atomdichte, sondern vielmehr in der anderen Gitterstruktur sowie
der Anhäufung von Legierungsatomen (z.B. mit einer Stöchiometrie von Al4Cu2Mg8Si7).
Eine entsprechende FEFF Simulation der Nahkantenstruktur der Q Phase nach [Arn80]
und [Wol01] (siehe Abbildung 10.4) zeigt dabei eine gute Übereinstimmung mit dem
Experiment, insbesondere im Bereich der White Line. Da aber vor allem das zweite
Maximum nicht gut nachgebildet wird, bedeutet diese Übereinstimmung sicherlich nicht,
dass tatsächlich die Q Phase in den T6 Zuständen vorliegt. Statt dessen deutet der Ver-
gleich eher eine Agglomeration von Kupfer- und anderen Legierungsatomen im Rahmen
der Warmauslagerung an.
Die Auswirkungen der sukzessiven Auslagerung von Al-Mg-Si-(Cu) Legierungen auf die
Cu K-Nahkantenstruktur sind in den Abbildungen 10.5 und 10.6 in Stapelform dargestellt.
Zunächst ist jedoch festzustellen, dass die Absorptionskante aller Legierungsspektren um
2,5 ± 0,5 eV gegenüber der Absorptionskante von metallischem Kupfer (8979 eV) verscho-
ben ist. Zum Vergleich ist die Nahkante von metallischem Cu ebenfalls in Abbildung 10.6
dargestellt. Sowohl für AA6013 als auch für die Legierung Y bewirkt eine fortlaufende
Auslagerung zwei wesentliche Veränderungen. Zum einen nimmt das Ausmaß der Schulter
auf der linken Flanke der White Line ab und verschwindet schließlich komplett im T6
Zustand und zum anderen steigt das zweite Maximum bereits nach einer viertägigen
Kaltauslagerung flacher an. Da sich beide Legierungen in ihrem Kupfergehalt fast um
einen Faktor sieben unterscheiden, kann man wohl darauf schließen, dass dieses Verhalten
in Al-Mg-Si-(Cu) Legierungen i.W. unabhängig von der Kupferkonzentration ist. Ferner
bietet sich damit gerade die diskutierte Schulter empirisch zur Charakterisierung des
Auslagerungszustands an.
Physikalisch können hauptsächlich zwei unterschiedliche Aspekte die Existenz bzw.
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Abbildung 10.5: Cu K-Nahkantenstruktur verschiedener Auslagerungszustände von AA6013. Im
Laufe der Auslagerung verschwindet die linke Schulter auf der White Line und auch der zweite
Peak im XANES Spektrum verflacht.
das spätere Verschwinden dieses Charakteristikums bewirken: Strukturänderungen oder
Änderungen der lokalen atomaren Zustandsdichte. Obschon die durchgeführten Simula-
tionen zur Q Phase eine Struktur nahezulegen scheinen, kann dennoch bis hin zum T6
Zustand primär von kohärenten Phasen in der Aluminiummatrix ausgegangen werden.
Aus diesem Grund lässt sich das Verschwinden der Schulter am plausibelsten durch eine
Veränderung der Zustandsdichte aufgrund der Agglomeration von Legierungsatomen deu-
ten. Für die weitere Diskussion dieses Aspekts der Nahkantenstruktur sei auf Abschnitt
12.3 verwiesen.
10.3 Ergebnisse und Möglichkeiten der XAFS für das
Al-Mg-Si System
Die hier dargestellten Ergebnisse zur Nahkantenstruktur von Al-Mg-Si-(Cu) Legierungen
an der Mg und Cu K-Kante zeigen, dass diese Methode zur Identifikation verschiedener
Ausscheidungsstadien geeignet ist. Über bestimmte Charakteristika lässt sich dabei z.B.
für kupferhaltige Al-Mg-Si Legierungen das Ausmaß der Auslagerung abschätzen. Für
diese konnte ebenfalls gezeigt werden, dass Kupfer bereits während einer Kaltauslagerung
an der Entmischung des Systems teilnimmt. Während die Cu K-Kante damit sowohl
experimentell als auch theoretisch ein wertvolles Werkzeug zur Untersuchung von Al-
Mg-Si-(Cu) Legierungen darstellt, ist für die Mg K-Kante in beiden Gebieten noch eine
Weiterentwicklung notwendig.
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Abbildung 10.6: Cu K-Nahkantenstruktur verschiedener Auslagerungszustände von Legierung
Y und metallischem Cu. Prinzipiell zeigt sich das gleiche Verhalten wie für die Legierung AA6013.
Im Vergleich zu metallischem Kupfer wird hier die einfachere Nahkantenstruktur der Legierungen
deutlich.
11 Al-Cu-Mg Legierungen aus der Per-
spektive von Leerstellen
Die Kaltauslagerung von Al-Cu-Mg Legierungen resultiert in einem raschen Härteanstieg
von bis zu 100%, der imWesentlichen nach einem Tag abgeschlossen ist [Sta05]. Abbildung
11.1 zeigt die Entwicklung der Vickershärte von abgeschreckten Laborlegierungen sowie
der technischen Legierung AA2024 im Zeitraum von ca. 3 Tagen. Dabei wird vor allem
Abbildung 11.1: Veränderung der Vickershärte für Al-Cu-(Mg) Legierungen bei Kaltauslage-
rung. Der Härteanstieg ist im Fall der technischen Legierung deutlich gegenüber der ternären
Laborlegierung gesteigert.
durch den Vergleich der binären und ternären Laborlegierungen deutlich, dass gerade die
Zulegierung von Magnesium dem System Al-Cu-Mg seine immense Bedeutung verleiht.
Während man im Allgemeinen davon ausgeht, dass Cu-Mg Cluster für den Härteanstieg
bei Raumtemperaturlagerung verantwortlich sind [Sta05, Wan05], besteht über die Rolle
bzw. das Verhalten von Leerstellen in diesem Härtungsbereich Unklarheit. Die Anlage-
rung von Legierungsatomen an Leerstellen wurde zwar auf Basis von DBAR und PALS
Untersuchungen für das Härteplateau nach mehr als einem Tag nachgewiesen [AS02].
Dennoch ist unklar, welche Wechselwirkung zwischen Leerstellen und Fremdatomen wäh-
rend der Kaltauslagerung besteht. Auf Grundlage des in Abbildung 11.1 dargestellten
Härteverlaufs wurde deshalb mit Hilfe der Dopplerverbreiterungsspektroskopie die Leer-
stellenumgebung ausgewählter Kaltauslagerungsstadien untersucht.
Neben dem Aspekt der Kaltauslagerung soll in diesem Kapitel ebenfalls ein Zusammen-
hang zwischen verschiedenen Phasengemischen in Al-Cu-Mg Legierungen hergestellt wer-
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den. Ausgangspunkt vieler Untersuchungen ist nämlich die Annahme, dass der Härtean-
stieg bei einer Kaltauslagerung auf die gleichen Strukturen wie das erste Härteplateau bei
einer Warmauslagerung zurückzuführen ist (siehe dazu [Wan05] und die dort enthaltenen
Referenzen). Aus diesem Grund wurden weitere Untersuchungen der Leerstellenumgebung
an warmausgelagerten Proben durchgeführt, um diesen angenommenen Zusammenhang
aus einer Leerstellenperspektive zu beleuchten.
11.1 Leerstellenumgebung zu Beginn der Kaltaushär-
tung
Um die Entwicklung der Leerstellenumgebung im Verlauf des Härteanstiegs bei Kalt-
auslagerung zu beobachten, wurde die Dopplerverbreiterung der binären Legierung AC4,
der ternären Legierung ACM sowie der technischen Legierung AA2024 jeweils vor dem
Härteanstieg (10 Minuten bei RT), im Härteanstieg (zwei Stunden bei RT) und im Härte-
plateau (26 Stunden bei RT) gemessen. Während der Messung wurden die Proben natür-
lich bei -40°C gehalten, um Auslagerungseffekte während der Messprozedur zu unter-
drücken. Die im Rahmen der Hochimpulsanalyse gewonnenen Verhältniskurven sind in
Abbildung 11.2: Ratio-plots verschiedener Kaltauslagerungen von bis zu 26 Stunden für AlCu4,0.
Die Impulsverteilung der an der Annihilation beteiligten Elektronen bleibt konstant.
den Abbildungen 11.2, 11.3 und 11.4 jeweils für eine der betrachteten Legierungen dar-
gestellt. Für die binäre Legierung AC4 ist dabei der Härteanstieg nicht mit einer nach-
weisbaren Veränderung der Leerstellenumgebung verbunden. Die Verhältniskurven aller
drei Kaltauslagerungszustände weisen keine Unterschiede auf, wobei jedoch ein starkes
Kupfersignal im Hochimpulsbereich zu bemerken ist. Ob nun in diesem sozusagen frisch
abgeschreckten Zustand der Positroneneinfang vollständig [Mel01, Som09] oder unvoll-
ständig [Glä91, Som09] ist, kann auf Basis dieser Untersuchung nicht geklärt werden.
Die Amplitude der Verhältniskurve legt dennoch in jedem Fall einen recht hohen Refe-
renzwert für den Vergleich mit den ternären Al-Cu-Mg Legierungen fest. Im Vergleich
zum binären System ist der Fingerabdruck von Kupfer in den Kaltauslagerungszustän-
den der ternären Laborlegierung (siehe Abbildung 11.3) verringert. Einerseits könnte dies
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Abbildung 11.3: Ratio-plots verschiedener Kaltauslagerungen von bis zu 26 Stunden für
AlCu4,4Mg1,6. Im Vergleich zur binären Al-Cu Legierung weisen die Verhältniskurven ein ver-
ringertes Kupfersignal auf.
auf eine verringerte Kupferkonzentration um Leerstellen hinweisen, andererseits kommt
dafür eine zusätzliche Koordination von Magnesium in Betracht, da schließlich für binäre
Al-Mg Legierungen eine Absenkung im Hochimpulsteil bereits vorgestellt und diskutiert
wurde (vergleiche Abbildung 9.2 und Abschnitt 9.1). Da nun aber sowohl der Legierungs-
gehalt der ternären Legierung ungefähr doppelt so hoch wie im binären Al-Cu Fall ist
und außerdem der für die ternäre Legierung zu beobachtende Anstieg im Bereich niedri-
ger Impulse mit dem Verhalten der binären Al-Mg Legierung zu verbinden ist, kann man
davon ausgehen, dass Cu und auch Mg nächste Nachbarn einer Leerstelle sind. Darüber
Abbildung 11.4: Ratio-plots verschiedener Kaltauslagerungen von bis zu 26 Stunden für die
technische Legierung AA2024. Wie für die ternäre Laborlegierung auch ist eine Verringerung der
Amplitude sowie eine geringfügige Verschiebung des Spektrums zu hohen Impulsen feststellbar.
hinaus zeigt sich für die ternäre Legierung nach 26 Stunden bei Raumtemperatur eine
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leichte Erhöhung des S-Parameters, d.h. im Niedrigimpulsbereich. Außerdem werden die
Schnittpunkte dieser Verhältniskurve mit einer angenommenen Aluminiumlinie, welche
konstant bei einem Wert von eins liegen würde, im Niedrigimpulsbereich geringfügig in
Richtung höherer Impulse verschoben. Ein ähnliches Verhalten zeigt in dieser Hinsicht
auch die Legierung AA2024, deren Kaltauslagerungszustände auch eine weiter reduzierte
Amplitude aufweisen.
Während also durch Zulegierung von Magnesium einerseits die Kaltäushartung von Al-Cu
beschleunigt und verstärkt wird, ändert sich durch eben diese Zulegierung auch die von
Positronen erfasste chemische Umgebung von Leerstellen. Insbesondere ist in dieser neben
Cu auch in jedem Fall Magnesium enthalten. Da Mangan aufgrund seiner elektronischen
Konfiguration von [Ar] 3d5 4s2 ähnlich wie Cu zu einer Erhöhung im Hochimpulsbe-
reich führen würde (vergleiche Abbildung 11.5), scheint Mn als Nebenlegierungselement
in AA2024 die Koordination von Mg und Leerstellen geringfügig zu katalysieren. Für
ternäre Al-Cu-Mg Systeme ändert sich ferner die Leerstellenumgebung nicht nur im Ver-
gleich zum binären Al-Cu System, sondern auch im Verlauf der Kaltauslagerung. Da sich
Abbildung 11.5: Ratio-plots von Magnesium, Mangan und Kupfer. Während Mn und Cu beide
ein deutliches Hochimpulssignal aufweisen, zeigt Mg in diesem Bereich eine Erniedrigung. Die
Daten für Mg und Cu sind ebenfalls in Abbildung 9.1 dargestellt.
dabei im Rahmen der hier dargestellten Ratio-plots keine signifikante Änderung in der
Amplitude, sondern eher Veränderungen hinsichtlich der Ordinate der Elektronenimpuls-
verteilung ergeben, scheinen diese eher auf Relaxationen um das offene Volumen einer
Leerstelle zurückzuführen zu sein. Diese müssen ursächlich auch mit der Entmischung der
Aluminiummatrix zusammenhängen, ohne jedoch direkt mit den nächsten Nachbarn einer
Leerstelle verbunden zu sein.
11.2 Entwicklung der Leerstellenumgebung bei einwö-
chiger Kaltauslagerung
Auf Al-Cu-Mg basierende Werkstoffe werden zumeist weder direkt nach dem Abschrecken
noch direkt nach Abschluss der Aushärtung, sondern nach einer viertägigen Kaltauslage-
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Abbildung 11.6: SW-Plot einer einwöchigen Kaltauslagerung von Al-Cu und Al-Cu-Mg Labor-
legierungen. Die Streuung der Daten der binären Al-Cu Legierung kann als Maß für den syste-
matischen Fehler der Methode angesehen werden. Für die ternäre Legierung kann eine Variation
bzw. ein Abknicken der SW-Daten festgestellt werden. Das Erreichen des T4-Zustands ist ebenfalls
gekennzeichnet. Ein einzelner Messpunkt entspricht einer Auslagerung von fünf Stunden, wobei
AQ den Start der Auslagerung nach dem Abschrecken kennzeichnet.
rung (T4 Zustand) verwendet. Um strukturelle Änderungen aus einer Leerstellenperspek-
tive über diesen recht langen Zeitraum kontinuierlich verfolgen zu können, wurden frisch
abgeschreckte Proben der Legierungen AC4, ACM und AA2024 direkt im Positronen-
topf bei RT ausgelagert und die Annihilationslinie simultan aufgenommen. Zur anschlie-
ßenden Auswertung von S- und W-Parameter wurden die Daten analog zum Vorgehen in
Abschnitt 9.3 zu fünfstündigen Spektren aufaddiert und in den Bereichen von 511 keV
± 0,75 keV bzw. 514,2 keV bis 516,9 keV ausgewertet. Abbildung 11.6 zeigt die auf den
jeweiligen Startwert (mit der Abkürzung AQ bezeichnet) normierten SW-Plots der rei-
nen Laborlegierungen. Für die binäre Al-Cu Legierung ist im Verlauf von 100 Stunden
zwar eine Variation in S- und W-Parameter zu erkennen, die jedoch nicht mit den oben
diskutierten Verhältniskurven in Einklang zu bringen ist. Trotz der elektronischen Sta-
bilisierung der Messapparatur repräsentiert der statistische Verlauf der SW-Darstellung
für AlCu4,0 deshalb i.W. den systematischen Fehler der verwendeten Apparatur für diese
Methode. Es zeigt sich demnach, dass für binäre Al-Cu Legierungen auch auf größeren
Zeitskalen der Kaltauslagerung keine signifikante Veränderung in der Leerstellenumge-
bung auftritt. Demgegenüber zeigt sich auch im SW-Plot das gegensätzliche Verhalten
der ternären Laborlegierung. Es lassen sich dabei grob zwei Geraden ausmachen, denen
die SW-Daten während der fast siebentägigen Auslagerung folgen. Dabei ist besonders
interessant, dass die erste Gerade vom abgeschreckten bis zum ca. 35 Stunden ausgela-
gerten Zustand reicht und damit den Bereich der eigentlichen Kaltaushärtung überdeckt.
Die mikrostrukturellen Änderungen werden also nicht im Gleichklang mit dem Härtean-
stieg abgeschlossen, sondern über diesen hinaus fortgesetzt. Auch die technische Legierung
AA2024 weist ein ganz ähnliches Verhalten auf, welches sich wiederum in einem Knick
bzw. zwei linearen Verläufen im SW-Plot äußert (siehe Abbildung 11.7). Die Änderung
der Leerstellenumgebung setzt sich auch dabei bis über den T4-Zustand hinaus fort und
zeigt eine qualitative Änderung nach ca. 50 Stunden. Sowohl für die technische als auch
120 Al-Cu-Mg Legierungen aus der Perspektive von Leerstellen
Abbildung 11.7: SW-Plot einer einwöchigen Kaltauslagerung von AA2024. Eine Veränderung
der Qualität des Annihilationsorts ist hier ebenso wie für die ternäre Laborlegierung festzustellen,
wobei der Knick im Vergleich etwas später eintritt. Ein Messpunkt entspricht hier einer fünfstün-
digen Auslagerung.
für die Laborlegierung lassen sich also zwei Domänen der Positronenannihilation anhand
der jeweils vorhandenen linearen Bereiche unterscheiden.
Üblicherweise würde man eine solche lineare Änderung im SW-Plot als Konzentrations-
änderung einer Positronenfalle deuten, was jedoch im hier vorliegenden Fall vollständigen
Positroneneinfangs in Leerstellen nicht zutreffend sein kann (vergleiche z.B. die Lebens-
dauerentwicklung bei RT Lagerung nach [Bas06]). Vielmehr muss eine Veränderung der
Leerstellenumgebung zumindest für den ersten linearen Bereich verantwortlich sein. Da
der Härteanstieg in Al-Cu-Mg Legierungen zunächst primär durch die Bildung von Mg-Cu
Co-Clustern verursacht wird [Sta05], ist es sinnvoll, diesen Bereich beider SW-Plots mit
eben dieser Clusterbildung zu korrelieren. Die Veränderung der chemischen Umgebung von
Leerstellen spiegelt dabei die Agglomeration von Legierungsatomen wieder. Während im
Fall von AA2024 der steigende S-Parameter sowie der gleichzeitig sinkende W-Parameter
durch eine zunehmende Clusterung von Cu-Atomen, die dann in der Leerstellenumgebung
fehlen, erklärt werden können, ist die gleiche Interpretation für die ternäre Laborlegierung
nicht möglich, da dort W- und S-Parameter zunächst simultan steigen. Möglicherweise
werden im reinen Al-Cu-Mg System Leerstellen zu einem gewissen Bruchteil in Cu-haltige
Cluster eingebettet, so dass im Mittel auch der auf Cu empfindliche W-Parameter steigt.
Andererseits könnte dies auch schlicht auf eine im Vergleich zu AA2024 modifizierte Clu-
sterbildung hinsichtlich Form und Zusammensetzung hinweisen.
Obwohl GPB-Zonen bis heute recht spekulative Objekte geblieben sind [Wan05], finden
sich immer wieder Hinweise auf Strukturen, die sich bei einer Kaltauslagerung bilden
und von Clustern unterschieden werden können [Abi01, Bas06]. Die zeitliche Dauer einer
Kaltauslagerung, nach der GPB-Zonen gefunden werden, befindet sich dabei interessanter-
weise im Bereich des zweiten linearen Verlaufs der betrachteten SW-Plots. Eine mögliche
Deutung dieses Bereichs besteht also darin, dass nach ca. 35 bzw. 50 Stunden in zuneh-
mendem Maße GPB-Zonen gebildet werden. Dort an- oder evtl. auch eingelagerte Leer-
stellen erfahren dann sowohl in der Laborlegierung als auch in AA2024 eine im Vergleich
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zum Clusterzustand lokal erhöhte Kupfer- bzw. erniedrigte Magnesiumkonzentration. Dies
drückt sich dabei im steigenden W- und sinkenden S-Parameter aus.
Die in diesem und im vorherigen Abschnitt diskutierten Messergebnisse legen damit fol-
gendes leerstellenzentrierte Modell der Kaltaushärtung von Al-Cu-Mg Legierungen nahe:
Die Härteentwicklung und auch die mikrostrukturellen Umordnungen im
Al-Cu-Mg System während einer Kaltauslagerung werden wesentlich durch
Magnesium katalysiert. Die Entmischung abgeschreckter Proben produziert
dabei zunächst Co-Cluster der Legierungselemente Cu und Mg mit angela-
gerten Leerstellen, wobei die Leerstellenumgebung und damit auch die Clu-
sterzusammensetzung von Nebenlegierungselementen beeinflusst werden kann.
Während die Härteentwicklung schon wesentlich abgeschlossen ist, setzt sich
die Bildung von Clustern fort. Erst nach ca. 2 Tagen werden in zunehmendem
Maß GPB-Zonen gebildet.
11.3 Leerstellenumgebung und Positronenannihilation
bei Existenz entwickelter Ausscheidungsphasen
Neben den frühen Entmischungsvorgängen im Rahmen einer Kaltauslagerung ist auch die
Positronenannihilation späterer, warmausgelagerter Zustände von besonderem Interesse.
In solchen Zuständen ist die Mikrostruktur im Allgemeinen spezifischer bekannt und
durch geeignete Wärmebehandlungen gezielter einstellbar, da andere strukturaufklärende
Methoden hier zusätzliche Informationen liefern können. Als Referenzmaterial wurde in
diesem Kontext zunächst die Legierung AC4 mit einem Kupfergehalt von 4 Gew.-% in den
in Tabelle 11.1 aufgeführten Zuständen dopplerspektroskopisch untersucht. Zusätzlich
Wärmebehandlung dominante Phase Positroneneinfang
frisch abgeschreckt Cluster 0,90
2 h @ 100°C GPI 0,55
2 h @ 200°C GPII 0,65
2 h @ 275°C θ’ 0,90
2 h @ 350°C θ 0,50
Tabelle 11.1: Wärmebehandlungen der mit DBAR untersuchten binären AlCu4,0 Proben. Der
Term frisch abgeschreckt bezieht sich dabei auf einen Zustand 10 Minuten nach Abschreckung. Die
Wärmebehandlungen richten sich nach den Löslichkeitsgrenzen der einzelnen Phasen [Sta05]. Der
Positroneneinfang wurde auf Basis von [Dlu87] und [Mel01] geschätzt.
sind in dieser Tabelle literaturbasierte Schätzungen des Positroneneinfangs angegeben,
der ja meist für das binäre Al-Cu System nicht vollständig ist. Abbildung 11.8 fasst
die Ergebnisse der Hochimpulsanalyse der Zustände von AC4 graphisch zusammen. Für
alle Zustände ist deutlich der Einfluss von Kupfer auf die Positronenannihilation im
Hochimpulsbereich zu identifizieren. Betrachtet man zunächst jedoch ausschließlich die
Kurvenform der einzelnen Ratio-plots, so fällt auf, dass nur der frisch abgeschreckte
Zustand ein deutlich ausgeprägtes, lokales Maximum bei pL ≈ 11 · 10−3m0c aufweist. Da
die übrigen Zustände im Wesentlichen von ausgebildeteren Phasen und Ausscheidungen
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Abbildung 11.8: Ratio-plots verschiedener Warmauslagerungszustände von AlCu4,0. Die frisch
abgeschreckte Probe wurde dabei 10 Minuten bei RT gelagert.
geprägt sind, kann dieses Maximum aus Leerstellensicht als Signatur primär von Cluster-
zuständen gedeutet werden. Dies trifft im Übrigen auch auf die noch zu diskutierenden
Ergebnisse bzgl. Al-Cu-Mg Legierungen zu. Für die warmausgelagerten Proben unter-
scheiden sich nicht die Formen der einzelnen Verhältniskurven, sondern ihre jeweiligen
Amplituden. Eine Interpretation dieses Aspekts ist allerdings insofern schwierig, als dass
der prozentuale Positroneneinfang von Zustand zu Zustand variiert (vergleiche Tabelle
11.1). Nichtsdestotrotz dürfte die dargestellte Abfolge der Verhältniskurven im Hochim-
pulsbereich auch bei Berücksichtigung des Positroneneinfangs in etwa gleich bleiben.
Kohärente Ausscheidungen wie GPI- oder GPII Zonen bilden noch keine Anpassverset-
zungen mit assoziiertem offenen Volumen aus, in dem Positronen eingefangen werden
können. Die Zerstrahlung muss dann auch wie im Fall einer frisch abgeschreckten Probe in
Leerstellen erfolgen, die entweder in die GP-Zonen eingebettet oder an diesen angelagert
sind. In jedem Fall steigt der Kupfergehalt jedoch im Rahmen der Entwicklung von GPI-
zu GPII-Zonen. Neben dem größten Positroneneinfang zeigt die von θ’ dominierte Probe
auch das stärkste Kupfersignal der untersuchten Auslagerungszustände. Dies ist auf die
Wärmebehandlung dominante Phase
frisch abgeschreckt Cluster
30 min @ 150°C Cluster + GPBII/S”
10 h @ 170°C GPBII/S” + S
10 h @ 210°C S
Tabelle 11.2: Wärmebehandlungen der mit DBAR untersuchten Al-Cu-Mg Legierungen. Der
Term frisch abgeschreckt bezieht sich dabei auf einen Zustand 10 Minuten nach Abschreckung.
Die Wärmebehandlungen richteten sich dabei nach [Wan05].
Bildung von Anpassversetzungen mit assoziiertem offenen Volumen an den Phasengren-
zen von θ’ zurückzuführen, wodurch der Positroneneinfang ansteigt und den Leerstellen
damit ein kupferreicher Zerstrahlungsort angeboten wird. Während der Auslagerung bei
350°C lösen sich θ’ Ausscheidungen auf, Punktdefekte heilen aus und Kupferatome gehen
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zu einem Großteil in Lösung. Außerdem vergrößert sich der Abstand der sich bildenden θ
Ausscheidungen. Dementsprechend sinken sowohl Positroneneinfang als auch das DBAR
Kupfersignal.
Die Auswahl geeigneter Wärmebehandlungen für die Al-Cu-Mg Legierungen
Abbildung 11.9: Ratio-plots verschiedener Warmauslagerungszustände von AlCu4,4Mg0,5. Die
frisch abgeschreckte Probe wurde dabei 10 Minuten bei RT gelagert.
ACLM, ACM und AA2024 orientierte sich an dem entsprechenden Zeit-Temperatur-
Umwandlungsschaubild nach [Wan05]. Zur gezielten Einstellung eines von einer Phase
dominierten Phasengemischs wurden die in Tabelle 11.2 zusammengefassten Auslage-
rungen nach dem Abschrecken durchgeführt. Eine genaue Abschätzung des Positronen-
einfangs auf Literaturbasis ist für das ternäre System nicht möglich. Sicher ist jedoch,
dass im frisch abgeschreckten Zustand alle Positronen eingefangen werden (vergleiche
Kapitel 8). Der Positroneneinfang für solche Proben, die bei 150°C und 170°C ausgelagert
wurden, dürfte auf Grundlage der Lebensdauermessungen in [Som00, Nag01, Fer02] zwar
unvollständig aber für diese Auslagerungszustände konstant sein. Für eine 10stündige
Auslagerung bei 210°C ist dann hingegen wieder von vollständigem Einfang auszugehen.
Die Ratio-plots der beiden untersuchten Laborlegierungen des Al-Cu-Mg Systems sowie
der technischen Legierung AA2024 sind in den Abbildungen 11.9, 11.10 sowie 11.11
illustriert.
Wie auch für das binäre Al-Cu System unterscheidet sich die Form der Verhältniskurve
frisch abgeschreckter Proben signifikant von der Kurvenform warmausgelagerter Legie-
rungen. Insbesondere trifft dies auch stets auf die halbstündig bei 150°C ausgelagerten
Proben zu. Zusammen mit der Diskussion der Ratio-plots kaltausgelagerter Al-Cu-Mg
Legierungen in Abschnitt 11.1 zeigt dies, dass die Leerstellenumgebungen in diesen bei-
den Auslagerungszuständen (30 min @ 150°C und 26 h @ RT) nicht äquivalent sind.
Die Diskrepanz wird dabei noch größer, wenn man berücksichtigt, dass im erstgenannten
Zustand kein kompletter Einfang zu verzeichnen ist. Die oftmals gebrauchte Annahme
der Äquivalenz früher Ausscheidungsvorgänge bei RT und 150°C [Sta05] muss auf Basis
dieser Ergebnisse damit verworfen werden. Da der Positroneneinfang in den ersten beiden
Warmauslagerungszuständen unvollständig ist, kann man zudem feststellen, dass die
Umgebung des Annihilationsorts in beiden Fällen einen hohen Kupfergehalt aufweist.
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Abbildung 11.10: Ratio-plots verschiedener Warmauslagerungszustände von AlCu4,4Mg1,6. Die
frisch abgeschreckte Probe wurde dabei 10 Minuten bei RT gelagert.
Außerdem scheint die Positronenannihilation von der selben Umgebung beeinflusst zu
werden, so dass wahrscheinlich jeweils GPBII Zonen bzw. angelagerte Leerstellen für
den Positroneneinfang sorgen. Erst in den von der S-Phase dominierten Proben sinkt
der Kupfergehalt am Annihilationsort wieder drastisch (man berücksichtige dabei den
vollständigen Einfang). Im Vergleich der einzelnen Legierungszusammensetzungen zeigt
sich ferner, dass sich die Legierung AA2024 im späteren Warmauslagerungszustand eher
wie die lediglich mit 0,5 Gew.-% legierte Al-Cu-Mg Legierung verhält und nicht wie die
AA2024 eigentlich entsprechende Laborlegierung. Nebenlegierungselemente in AA2024
Abbildung 11.11: Ratio-plots verschiedener Warmauslagerungszustände von AA2024. Die frisch
abgeschreckte Probe wurde dabei 10 Minuten bei RT gelagert.
müssen damit einen Teil des Magnesiums in der zehnstündig bei 210°C ausgelagerten
Probe binden, so dass dieses nicht am für Positronen sichtbaren Ausscheidungsprozess
teilnehmen kann. Alternativ ist es ebenfalls möglich, dass z.B. Magnesiumplätze an der
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Phasengrenze der S-Phase substitutionell von Mn und/oder Cu ersetzt werden (vergleiche
dazu auch Abbildung 11.5 mit Mangan).

12 Al-Cu-Mg Legierungen aus der Per-
spektive von Kupfer
Auch wenn Al-Cu-Mg basierte Legierungen erst durch das Zusammenspiel von Kupfer und
Magnesium ihre Bedeutung, welche in ihrer schnellen und starken Aushärtbarkeit liegt,
erhalten, wurden XAFS Untersuchungen an diesem System ausschließlich an der Kupfer
K-Kante und damit aus der Kupferperspektive durchgeführt. Neben den bereits in Kapi-
tel 10 ausgeführten, praktisch-experimentellen Schwierigkeiten an der Mg K-Kante (und
damit natürlich auch an den Cu L-Kanten) ist auch die Tatsache, dass es sich bei Kupfer
in den hier betrachteten Al-Cu-Mg Legierungen um das Primärlegierungselement handelt,
für die Konzentration auf die Kupfer K-Kante ausschlaggebend. Im folgenden Kapitel wer-
Abbildung 12.1: Cu K-Kanten XANES Spektren verschiedener Auslagerungszustände der Legie-
rung AlCu4,0. Die angewandten Thermobehandlungen sind in Tabelle 12.1 zusammengefasst.
den dementsprechend sowohl XANES als auch EXAFS Resultate vor allem hinsichtlich
der frühen Ausscheidungsstadien bei Raumtemperatur vorgestellt. Die Interpretation die-
ser Ergebnisse wird dabei stark von mit FEFF berechneten XANES Spektren begleitet.
Die hier vorgestellten Röntgenabsorptionsspektren wurden sowohl an der Beamline an
BESSY als auch an der SLS aufgenommen (vergleiche Abschnitt 6.2).
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12.1 XANES an der Cu K-Kante einer binären Al-Cu
Legierung
Als Startpunkt der Absorptionsuntersuchungen an der Cu K-Kante soll zunächst die
Nahkantenstruktur der binären Legierung AC4 (AlCu4,0) dienen. Die XANES Spektren
verschiedener Auslagerungszustände dieses binären Systems sind in Abbildung 12.1 illu-
striert. Die zur Einstellung der verschiedenen Zustände verwendeten Thermobehandlun-
Abbildung 12.2: Vergleich experimenteller und berechneter XANES Spektren für verschiedene
Auslagerungszustände der binären Legierung AlCu4,0.
gen sind in Tabelle 12.1 zusammengefasst. Dabei ist zu beachten, dass die Bezeichnung
des jeweiligen Zustands nur als Anhaltspunkt für die dominante Phase zu verstehen ist.
Tatsächlich ist jeder einzelne Zustand auch durch die Existenz mehrerer Phasen und/oder
Cluster sowie von gelösten Legierungsatomen gekennzeichnet. Die Absorptionskantenlage
aller untersuchten Zustände liegt bei 8979 eV und stimmt damit mit der Cu K-Kante
in reinem Kupfer überein. Mit Ausnahme des θ-Zustands bestehen die augenfälligsten
Gemeinsamkeiten der übrigen Spektren in drei Aspekten: eine Schulter auf der linken
Flanke der White Line bei ca. 8990 eV, einem Maximum der White Line bei ca. 9000
eV sowie ein zweites lokales Maximum bei ca. 9035 eV. Zwar sind diese Eigenschaften
Wärmebehandlung Zustand
1 h @ 50°C GPI
1 h @ 180°C θ”
1 h @ 280°C θ’
1 h @ 350°C θ
Tabelle 12.1: Wärmebehandlungen der mit XAFS untersuchten AlCu4,0 Legierung. Die Wahl
der Wärmebehandlung richtete sich nach der Löslichkeitsgrenze der jeweiligen Phase. Insgesamt
ist aber davon auszugehen, dass sich ein geringerer Volumenanteil der entsprechenden Phase aus-
geschieden hat als z.B. nach Tabelle 11.1.
für den GPI-Zustand zu höheren Energien verschoben, doch nur im Fall des θ-Zustands
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verschwindet die Schulter auf der ansteigenden Absorptionsflanke und beide Maxima ver-
schieben sich um ca. 7 eV. Darüber hinaus fällt auch das auf die White Line folgende
Maximum in diesem Zustand flacher aus. Insgesamt ist jedoch die relative Ähnlichkeit
vor allem der ersten vier XANES Spektren bemerkenswert, da sich Stöchiometrie und
Gitterstruktur der enthaltenen Phasen in jedem Fall doch recht signifikant unterscheiden
sollten. Berechnete Nahkantenspektren (siehe Abbildung 12.2) bieten hier die Möglichkeit,
dieses Verhalten zu deuten. Dazu wurden die XANES Spektren der θ und θ’ Phase sowie
die einer GPI Zone und eines Kupferpaars berechnet. Die entsprechenden Koordinaten
sind dabei für die erstgenannten Konfigurationen der Literatur entnommen [Wan05] oder
beruhen auf per Dichtefunktionaltheorie relaxierten Koordinaten [Koh09]. Qualitativ ist
insgesamt eine recht gute Übereinstimmung zwischen Theorie und Experiment festzustel-
len. Die Abstände von Minima und Maxima stimmen überein und auch die Struktur der
Nahkante ist dem Experiment recht ähnlich. Vor allem wird dabei die Schulter auf der
ansteigenden Flanke nachgebildet. Dennoch sind einige Abweichungen offensichtlich:
• Im frisch abgeschreckten Zustand wird die Stärke der Schulter mit der verwendeten
Konfiguration (ein Kupferpaar) unterschätzt.
• Im GPI und θ’ Zustand ist die experimentelle White Line deutlich verbreitert.
• Während im experimentellen θ Zustand keine Schulter aufzufinden ist, tritt diese in
der Rechnung mit einer höheren Amplitude auf.
• Mit Ausnahme des θ Zustands weist kein experimentelles Spektrum ein flaches,
erstes Minimum auf, sondern ebenfalls eine Art Schulter bei ca. 9020 eV. Mit Aus-
nahme der Rechnung des Kupferpaars wird dieses von in der Simulation der übrigen
Zustände nicht nachgebildet.
Abbildung 12.3: Fit einer Linearkombination aus FEFF Standards an die GPI Nahkanten-
struktur der Legierung AlCu4,0. Als Standards wurden die Rechnungen zum Kupferpaar und der
relaxierten GPI Zone verwendet.
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Gerade die Existenz der Schulter im ersten, lokalen Minimum bei fast allen experimen-
tellen Spektren kann dabei als Signatur von einem nicht geringen Anteil von Kupferato-
men in Lösung bzw. mit nur geringer Kupferumgebung gedeutet werden. Schließlich ist
nicht sinnvoll davon auszugehen, dass bei den angewandten Wärmebehandlungen restlos
alle Kupferatome in Überstrukturen eingebettet wurden. Vielmehr verbleibt auch nach
längsten Lagerungszeiten (mehrere Jahre) noch ein erheblicher Kupferanteil gelöst in der
Matrix [Sta00]. Andererseits zeigen die aufgeführten Diskrepanzen aber auch, dass die
Simulation von definierten Konfigurationen in Aluminiumlegierungen die Probenzustände
nicht vollständig erfasst. Dies liegt sicherlich zum einen daran, dass man stets Phasenge-
mische vorliegen hat, andererseits aber auch daran, dass der FMS Ansatz von FEFF die
zugrundeliegende Physik nicht komplett abbildet.
Dennoch kann man demonstrieren, dass auf Grundlage von FEFF Rechnungen auch eine
quantitative Auswertung von XANES Spektren von Al-Cu Legierungen möglich ist. Zu
diesem Zweck wurde eine Linearkombination der FEFF Rechnungen zum Kupferpaar
sowie zur GPI Zone an das experimentelle Spektrum des GPI Zustands angefittet. Das
Ergebnis ist in Abbildung 12.3 dargestellt. Auch wenn relevante Eigenschaften des Spek-
trums wie die diskutierten Schultern natürlich auch im Fit nicht vollständig erfasst werden
können, so erhält man doch mit einer Kombination aus 66% Kupferpaaren und 34% GPI
Zonen ein sinnvolles Ergebnis (der statistische Fehler beträgt jeweils 1%). Schließlich ist
bei der angewandten Temperaturbehandlung von einer Stunde bei 50°C davon auszu-
gehen, dass sich der wesentliche Teil der Kupferatome noch in Lösung oder in kleine-
ren Agglomeraten befindet. In diesem Kontext sei noch angemerkt, dass sich berechnete
Spektren von bis zu fünf agglomerierten Kupferatomen nicht signifikant von einzelnen
Kupferatomen oder Kupferpaaren unterscheiden.
12.2 Die Nahkantenstruktur zur Identifizierung von
Phasen in Al-Cu-Mg Legierungen
Trotz der im letzten Abschnitt offensichtlich gewordenen Probleme bei der Simulation
von XANES Spektren im Kontext von Aluminiumlegierungen, nämlich Unzulänglichkei-
ten von FEFF sowie der Existenz eines nicht exakt definierten Systems (das Phasen-
gemisch), können auf Grundlage simulierter Spektren verschiedene Strukturmodelle von
Phasen bzw. Ausscheidungen getestet werden. In den Abbildungen 12.4 und 12.5 sind
dazu die mit FEFF berechneten Nahkantenspektren von jeweils zwei Modellen zur S und
S” Phase im Vergleich zum Experiment dargestellt. Gleichzeitig zeigen diese Abbildun-
gen auch vergleichbare Zustände in der binären Al-Cu Legierung AC4. Betrachtet man
zunächst die experimentellen XANES Spektren, so fällt auf, dass diese sich im jeweili-
gen Zustand der Gleichgewichtsphase sehr ähneln (Abbildung 12.4), während sich im GP
bzw. GPBII/S”Zustand insbesondere im Bereich der White Line große Unterschiede
offenbaren (Abbildung 12.5). Das Verschwinden der Schulter wird dabei in den folgenden
Abschnitten noch eine Rolle spielen.
Hinsichtlich der Modelle der S” Phase ist in keinem Fall eine gute Übereinstimmung
festzustellen. Allerdings wurden die Proben nur relativ kurz bei niedriger Temperatur
warmausgelagert, so dass evtl. nicht das richtige Phasengemisch eingestellt wurde. Nichts-
destotrotz weist das Wolverton S” Modell [Wol01] eine für Al-Cu-Mg Legierungen derart
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Abbildung 12.4: Berechnete XANES Spektren der Modelle PW [Wan05] und RaVel [Rad99] für
die S Phase im Vergleich zum Experiment (die Al-Cu-Mg Legierung wurde 10 Stunden bei 350°C
ausgelagert). Das RaVel Modell kann damit ausgeschlossen werden. Der θ Zustand (vergleiche auch
Abbildung 12.1) einer binären Al-Cu Legierung weist eine fast identische Nahkantenstruktur auf.
ungewöhnliche Struktur auf, dass es verworfen werden kann. Auch das Modell von Cuisiat
[Cui84] stimmt nicht zufriedenstellend überein, bildet aber immerhin eine charakteristi-
sche Schulter aus.
Günstiger erweisen sich die Bedingungen bei der Beurteilung der Strukturmodelle der S
Phase. Das PWModell [Wan05] stimmt sehr gut mit dem Experiment überein. Auch wenn
das RaVel Modell [Rad99] letztlich nur eine geringe Modifizierung der PW Beschreibung
ist (bzgl. Gitterkonstante und Atompositionen), ergibt sich eine signifikant abweichende
Nahkantenstruktur. Beachtenswert ist dabei, dass eine derart klare Entscheidung zwi-
schen beiden Modellen aufgrund ihres relativ kleinen Unterschieds mit anderen Methoden
schwer gelingt.
12.3 Kaltauslagerung im Lichte von XANES an der Cu
K-Kante
Bereits in Kapitel 10 wurde die Veränderung der XANES an der Cu K-Kante bei War-
mauslagerung von Al-Mg-Si-Cu Legierungen diskutiert. Da nun Kupfer in den Legierungen
der 2xxx Serie das Hauptlegierungselement ist und diese Legierungsgruppe im Gegensatz
zu den 6xxx Werkstoffen für ihre Kaltaushärtung bekannt ist, soll in diesem Abschnitt
die Auswirkung einer Kaltauslagerung auf die Nahkantenstruktur entsprechender Legie-
rungen untersucht werden. Analog zum Vorgehen im vorherigen Kapitel wurden dazu die
binäre Legierung AlCu4,0, die ternäre Laborlegierung AlCu4,4Mg1,6 sowie AA2024 unter-
sucht. Auslagerungen von bis zu zwei Stunden wurden dabei an ein und derselben Probe
sukzessive bei Raumtemperatur durchgeführt, wobei die Messungen natürlich bei ca. 230
K stattfanden.
Die entsprechenden Ergebnisse für die ternäre Laborlegierung und für AA2024 sind in
den Abbildungen 12.6 und 12.7 dargestellt. Im Verlauf von zwei Stunden zeigt sich für
die binäre Al-Cu Legierung, deren XANES Spektren hier nicht dargestellt sind, keinerlei
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Abbildung 12.5: Berechnete XANES Spektren verschiedener Modelle der S” Phase im Vergleich
zum Experiment. Auch wenn sich in der binären Al-Cu Legierung natürlich keine S” Phase bilden
kann, ist die XANES der analog zu AA2024 ausgelagerten Probe zum Vergleich abgebildet.
Änderung11, obwohl die Kupferagglomeration schon eingesetzt haben muss. Schließlich
befindet man sich nach zwei Stunden bereits im Bereich ansteigender Vickershärte (ver-
gleiche Abbildung 11.1).
Hingegen ist sowohl für die technische Legierung als auch für den ternären Werkstoff
ein Verhalten zu beobachten, welches schon im Rahmen der Warmauslagerung von Al-
Mg-Si-Cu Legierungen (Abschnitt 10.2) sowie im vorhergehenden Abschnitt anhand einer
Auslagerung bei 50°C (Abbildung 12.5) diskutiert wurde: Die ansteigende Flanke des
Absorptionsspektrums wird flach, d.h. die Schulter oder Einkerbung verschwindet, das
Maximum verschiebt sich und das erste Minimum wird flacher. Begreift man die Nah-
kante als Maß für unbesetzte Zustände, so führt eine fortschreitende Kaltauslagerung
offenbar zu einer Änderung der Dichte von Zuständen, die auf den Absorber bezogen
p-Charakter (hinsichtlich des Drehimpulses) besitzen. Eine Möglichkeit, dies genauer zu
untersuchen, besteht in der Berechnung der lokalen, auf die verschiedenen Drehimpulse
projizierten Zustandsdichten mit Hilfe von FEFF. In Abbildung 12.8 sind exemplarisch die
berechneten Absorptionskurven und Zustandsdichten der S Phase sowie einer GPI Zone
dargestellt, die jeweils stellvertretend für eine Struktur ohne bzw. mit Schulter verwendet
werden. Man erkennt deutlich, dass die Struktur der White Line nicht alleine durch die
p-Zustandsdichte (p-DOS) von Kupfer erklärt werden kann. Vielmehr wird diese wesent-
lich im Fall der S-Phase von der Form der d-Zustände von Aluminium und Magnesium
und im Fall der GPI Zone von unbesetzten Al d-Zuständen bestimmt. Es kommt also
hier zu einer Art Hybridisierung bzw. Mischung von Cu p- und Al/Mg d-Zuständen, so
dass deren hohe Zustandsdichten das Cu K-Kanten Absorptionsspektrum bestimmen. Die
Existenz einer Schulter hängt damit davon ab, ob insbesondere die d-Zustandsdichte von
Aluminium eine solche Form aufweist oder nicht. Weiterhin muss betont werden, dass eine
Nichtberücksichtigung der entsprechenden d-Elektronen bei Berechnung der XANES zu
einer Verschlechterung der Übereinstimmung zwischen Experiment und Rechnung führt.
11Alle während einer zweistündigen Auslagerung aufgenommenen Spektren der Legierung AlCu4,0 ent-
sprechen der Nahkantenstruktur des in Abbildung 12.1 dargestellten, frisch abgeschreckten Zustands.
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Abbildung 12.6: Einfluss einer Kaltauslagerung auf die Nahkantenstruktur von AlCu4,4Mg1,6.
Bereits nach 30 Minuten bei Raumtemperatur verringert sich die Intensität der Schulter auf der
ansteigenden Absorptionsflanke, die Position der White Line verschiebt sich und das erste lokale
Minimum wird flacher.
Als Auslöser für diese Veränderung der p- bzw. d-Zustandsdichten kommen prinzipiell
mehrere Faktoren in Betracht:
• Eine Veränderung der Kristallstruktur. Diese Möglichkeit erscheint zunächst nicht
plausibel, da die bei Warmauslagerung von Al-Mg-Si-Cu Legierungen oder Kaltaus-
lagerung von Al-Cu-Mg Legierungen entstehenden Phasen prinzipiell kohärent zur
Al Wirtsmatrix sind. Mögliche Relaxationen dieser kohärenten Strukturen können
jedoch die beobachtbaren Änderungen verursachen. Begrifflich sind diese aber besser
unter dem letzten Punkt dieser Aufzählung zu fassen.
• Eine Veränderung der Koordinationszahl. Diese Möglichkeit setzt eine Verände-
rung der Kristallstruktur oder eine Einbettung von Leerstellen voraus. Während
Erstgenanntes schon aufgeführt wurde, kann Letzteres aufgrund der im Vergleich
zum Kupfergehalt um mehrere Größenordnungen geringeren Leerstellenkonzentra-
tion ausgeschlossen werden.
• Eine Veränderung der Bindungslängen. In Anbetracht der im Laufe der Auslagerung
notwendigerweise voranschreitenden Agglomeration von Legierungsatomen erscheint
diese Möglichkeit durchaus als Auslöser des diskutierten Effekts denkbar.
Für die verschiedenen, prinzipiellen Möglichkeiten sind umfangreiche Rechnungen mit
FEFF durchgeführt worden, um die XANES von viertägig kaltausgelagerten Al-Cu-Mg
Legierungen nachzubilden. Einige dieser Rechnungen sind in Abbildung 12.9 dargestellt.
Auch wenn dabei kein vollständig zufriedenstellendes Ergebnis erzielt werden konnte,
so lassen sich in Anbetracht der oben aufgeführten Punkte folgende Schlussfolgerungen
ziehen:
134 Al-Cu-Mg Legierungen aus der Perspektive von Kupfer
Abbildung 12.7: Einfluss einer Kaltauslagerung auf die Nahkantenstruktur von AA2024. Im
Gegensatz zur ternären Laborlegierung (siehe Abbildung 12.6) setzen die Veränderungen der Nah-
kante nicht bereits nach einer halbstündigen Auslagerung ein. Dennoch wird ein ähnlicher End-
zustand ohne Schultern und mit zu höherer Energie verschobenem Maximum nach vier Tagen
erreicht.
• Da die XANES der Phasen S und Q dem experimentellen Spektrum recht ähnlich
sind, kann man annehmen, das lokal um einzelne Kupferatome anisotrope Verzer-
rungen auftreten, so dass das Gitter lokal nicht mehr der kubischen Form folgt.
• Durch die gezielte Zugabe von Magnesium zur relaxierten GPI Zone lässt sich die
Nahkantenstruktur den experimentellen Daten annähern.
• Durch Gitterkontraktion wird das Absorptionsmaximum zu höheren Energien hin
verschoben.
• Die Berechnung unterschiedlicher Cluster von bis zu 10 Atomen führt zu keiner
Annäherung an das Experiment. Die Nahkante ähnelt wesentlich derjenigen von
Kupferpaaren (siehe Abbildung 12.2). Auch wenn dies hier nicht graphisch gezeigt
wird, lässt dies die Annahme einer ausgedehnteren Struktur gerechtfertigt erschei-
nen.
Zusammenfassend legt die Diskussion der Nahkantenstruktur kaltausgelagerter Al-Cu-
Mg Legierungen die Existenz ausgedehnter, an Cu und Mg reicher und im Vergleich zur
Aluminiummatrix stark verzerrter Strukturen nahe, welche man auch als Guinier-Preston-
Bagaryatski Zonen bezeichnen könnte.
Im Kontext der Kaltaushärtung ergibt sich damit, dass die wesentlichen Keime für die Bil-
dung ausgedehnterer Strukturen in ternären Al-Cu-Mg Legierungen bereits nach wenigen
Stunden bei Raumtemperatur gebildet werden. Während sich die Leerstellenumgebung
nach Abschluss der Aushärtung noch einmal qualitativ ändert, ist dies für die Umgebung
von Kupferatomen, insofern dies Zustandsdichten bzw. die XANES betrifft, nicht der Fall.
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Abbildung 12.8: Mit FEFF berechnete XANES und Zustandsdichten (DOS) für die S Phase und
für eine GPI Zone. Neben den XANES Spektren sind ebenfalls die jeweiligen Übergangsmatrix-
elemente sowie die zugehörigen Zustandsdichten dargestellt. Diese sind bezüglich jeder Atomsorte
auf den jeweiligen Drehimpulswert projiziert.
12.4 EXAFS an frühen Ausscheidungsstadien
Während, wie gezeigt, die Nahkantenstruktur nicht direkt von der Agglomeration weniger
Legierungsatome betroffen ist und sich damit in den ersten Stunden einer Kaltauslagerung
nicht ändert, sind im Bereich der EXAFS Auswirkungen der frühen Kaltauslagerungspro-
zesse durchaus sichtbar. In den Abbildungen 12.10 und 12.11 ist jeweils ein Ausschnitt
der Feinstruktur einer binären und einer ternären Al-Cu-(Mg) Laborlegierung dargestellt.
Man erkennt dabei deutlich, dass sich die Nulldurchgänge der Feinstruktur und im Fall
der ternären Legierung auch deren Amplituden verändern. Die Nulldurchgänge verschie-
ben sich dabei zu größeren Wellenvektoren, was insbesondere bei der ternären Legierung
verstärkt auftritt. Einzig mögliche Ursache für diese Veränderung ist dabei die Agglome-
ration von Legierungsatomen in der Aluminiumwirtsmatrix. Zur genaueren Untersuchung
dieser Vorgänge wurde entsprechend den Ausführungen in Abschnitt 6.2 eine Anpassung
der EXAFS Formel an die erste Koordinationsschale der Fouriertransformation der Fein-
struktur unternommen. Allen vorgestellten Fits lagen dabei die Bereiche von 1 bis 2,9
Å im Ortsraum sowie 2 bis 8,5 Å−1 im k-Raum zu Grunde. Da sich damit die Anzahl
unabhängiger Punkte bei der Analyse auf circa 8 pro Spektrum reduziert, wurden alle
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Abbildung 12.9: XANES Spektren verschiedener Konfigurationen zur Erklärung der Struk-
tur kaltausgelagerter Al-Cu-Mg Legierungen. Auch wenn keine der dargestellten Rechnungen das
Experiment vollständig nachbildet, lassen sich aus den verwendeten Strukturen Schlüsse hinsicht-
lich der zugrunde liegenden Atomanordnung bei viertägiger Kaltauslagerung ziehen. Die Q-Phase
ist hier aufgrund der augenfälligen Strukturähnlichkeit zusätzlich in die Betrachtung einbezogen
worden, obwohl diese primär in Al-Mg-Si-Cu Systemen auftritt.
Daten mit einem einfachen Modell bestehend aus den Streupfaden Cu-Cu und Cu-Al
angepasst. Für die ternäre Al-Cu-Mg Laborlegierung ist damit zwar schon eine systema-
tische Abweichung durch die Nichtberücksichtigung der Einfachstreuung an Mg Atomen
gegeben, allerdings ist dies aufgrund des beschränkten Informationsgehalts und auch der
großen Ähnlichkeit der Streuparameter von Al und Mg zunächst nicht anders zu handha-
ben. Eine weitere Schwierigkeit besteht angesichts von Gleichung 4.5 in der Korrelation
von Amplitudenfaktor S20 und der Koordinationszahl N. Aus diesem Grund wurde der
Amplitudenfaktor entsprechenden FEFF Rechnungen entnommen, der stets bei 0,95 und
damit in einem sinnvollen Bereich lag. Die Stabilität der Fits konnte durch diese Maß-
nahme erheblich verbessert werden.
Graphisch sind die Ergebnisse der Anpassungen an die Daten der binären und ternären
Laborlegierung in den Abbildungen 12.12 und 12.13 dargestellt. Jede hier vorgestellte
Anpassung resultierte in einem R-Faktor (siehe Gleichung 6.1) kleiner oder gleich 0,01.
Obwohl diese Werte eigentlich für einen guten bzw. akzeptablen Fit sprechen, sollte man
nicht vergessen, dass in gewissem Umfang Streuprozesse unter Beteiligung der zweiten
Schale und insbesondere bei fortgeschrittener Agglomeration Mehrfachstreuprozesse in
der ersten Koordinationsschale zum EXAFS Signal im Bereich von 1 bis 2,9 Å beitragen
können. Die in Tabelle 12.2 zusammengefassten Ergebnisse sind deshalb als gerechtfertigte
Approximation zu verstehen.
Für die binäre Legierung AlCu4,0 bewegen sich die Werte der Energieverschiebung ∆E0
für alle Proben in einem sinnvollen Bereich um ca. 1 eV. Auch das Maß für die thermische
und strukturelle Unordnung σ2 bewegt sich zwar in relativ hohen Regionen, ist aber eben-
falls noch akzeptabel [Kel08]. Im Vergleich zu den übrigen Cu-Cu Pfaden weist jedoch die
1 h @ RT ausgelagerte Probe ein reduziertes σ2 auf, welches jedoch mit dem vergleichs-
weise hohen Abstand R korreliert ist und damit als Ausreißer gelten kann. Hinsichtlich
des Abstands zum nächsten Nachbarn zeigt sich sowohl für Al als auch Cu eine über die
Al-Cu-Mg Legierungen aus der Perspektive von Kupfer 137
Abbildung 12.10: Veränderung der Feinstruktur χ einer binären Al-Cu Legierung während der
Kaltauslagerung. Die Nulldurchgänge der Feinstruktur verschieben sich im Laufe der Kaltausla-
gerung zu größeren Wellenvektoren. Die nächste Umgebung von Kupferatomen ändert sich damit
bereits während einer zweistündigen Kaltauslagerung.
thermische Kontraktion hinausgehende Relaxation auf das Absorberatom hin. Auch bei
der Messtemperatur von 233 K wäre für reines Aluminium eine Distanz zur Nachbar-
schale von ca. 2,86 Å zu erwarten, was für beide Atomsorten signifikant unterschritten
wird12. Dabei ergibt sich für Cu-Cu Abstände außerdem eine deutlich stärkere Relaxation
von durchschnittlich (-0,50 ± 0,07) Å im Vergleich zu (-0,18 ± 0,01) Å für den Abstand
Cu-Al. Neben der Relaxation der Matrix um Kupferatome ist das vielleicht wesentlichste
Ergebnis dieser EXAFS Untersuchung jedoch die Bestimmung der Anzahl der nächsten
Kupfernachbarn. Deren Zahl steigt im Verlauf der Auslagerung von (1,7 ± 0,9) kontinu-
ierlich auf (3,7 ± 0,6) nach zwei Stunden bei Raumtemperatur. Diese Werte sind dabei
natürlich nur als Mittelwerte einer unbekannten Verteilung von Kupferagglomeraten zu
verstehen, d.h. ein gewisser Bruchteil der Kupferatome besitzt im abgeschreckten Zustand
deutlich weniger, andere hingegen mehr als zwei nächste Kupfernachbarn. Nichtsdesto-
trotz ist gerade die durchschnittliche Zahl der Kupfernachbarn um den Cu Absorber im
abgeschreckten Zustand besonders interessant, da bei einer rein statistischen Verteilung
von Cu Atomen in der vorliegenden Legierung die durchschnittliche Kupfernachbarzahl
auf maximal 0,25 beschränkt ist. Die Entmischungstendenzen in Al-Cu sind damit derart
stark, dass es bereits während des Abschreckprozesses zu einer signifikanten Agglome-
ration von Cu Atomen kommt. Im Fall der ternären Legierung AlCu4,4Mg1,6 ergibt sich
hinsichtlich der Energieverschiebung ∆E0 ein ähnliches Bild wie für die binäre Legierung.
Jedoch zeigt sich hier trotz des jeweils guten R-Faktors anhand der angepassten Parame-
ter, dass die Vernachlässigung der Streuung an Mg die Ergebnisse teilweise stark verzerrt.
Dies wird insbesondere an den Cu-Cu σ2 Werten deutlich, die zum einen relativ hoch und
zum anderen mit negativen (unphysikalischen) Werten verträglich sind. Besonders die
Ergebnisse der zweistündig ausgelagerten Probe werden in dieser Hinsicht, aber vor allem
bezüglich der Pfadanzahl N stark beeinflusst. Nichtsdestotrotz ist die Relaxation der näch-
12Der lineare thermische Ausdehnungskoeffizient kann im Temperaturbereich von 233 K bis 300 K gut
durch 23 · 10−6K−1 konstant approximiert werden (vergleiche dazu [Nix41]).
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Abbildung 12.11: Veränderung der Feinstruktur χ einer ternären Al-Cu-Mg Legierung während
der Kaltauslagerung. Die Veränderungen der Feinstruktur sind im Vergleich zur binären Al-Cu
Legierung sowohl hinsichtlich der Verschiebung der Nulldurchgänge als auch bezüglich der Ampli-
tude deutlich stärker.
sten Aluminiumnachbarn auf den Kupferabsorber hin von (-0,24 ± 0,03) Å im Bereich
der Kontraktion in der binären Legierung. Hingegen zeigt sich für den Cu-Cu Abstand
eine Expansion über die Positionen der Aluminiummatrix hinaus von bis zu (+0,28 ±
0,14) Å. Außerdem ist eine im Vergleich stärkere Agglomeration von Kupferatomen in
der nächsten Nachbarschale festzustellen. Die Aushärtungskinetik des ternären Al-Cu-Mg
Systems legt es nahe, die beiden letztgenannten Aspekte auf den Einfluss von Magnesium
zurückzuführen. Auf Basis der verwendeten Daten sowie des angewandten Modells kann
allerdings nicht ausgeschlossen werden, dass die erhaltenen Zahlenwerte durch die Unvoll-
ständigkeit des Modells beeinflusst worden sind. Mit Sicherheit kann jedoch wie auch für
die binäre Legierung eine Agglomeration von Kupferatomen und eine Verkürzung des Cu-
Al Abstands festgestellt werden.
Ein Vergleich der diskutierten Ergebnisse mit anderen Daten ist aufgrund der dünnen For-
schungsbasis nur eingeschränkt möglich. Dennoch sind insbesondere der Cu-Al Abstand
und die Cu Koordinationszahl der frisch abgeschreckten binären Legierung mit den Ergeb-
nissen von [Sch91] sowie [Fon79] verträglich. Demgegenüber steht der angepasste Cu-Cu
Abstand zumindest im binären Fall im Gegensatz zu [Sch91] und neueren Elektronen-
strukturrechnungen [Koh10], die eine Abstandsvergrößerung von ca 5% zwischen Kupfe-
ratomen vorhersagen. Interessanterweise wird eine solche Abstandsvergrößerung hier in
etwa für den Cu-Cu Abstand in der ternären Laborlegierung beobachtet. Möglicherweise
wird diese Abstandsänderung also durch Magnesium katalysiert. Zusätzlich muss erwähnt
werden, dass der im binären System bestimmte Cu-Cu Abstand noch unterhalb der Cu-
Cu Distanz in reinem Kupfer (ca. 2,5 Å) liegt. Allerdings sollte dieser Vergleich nicht
überstrapaziert werden, da Cu in den hier betrachteten Auslagerungszuständen nur mit
wenigen anderen Cu-Atomen koordiniert. Auf Basis der hier diskutierten Datenlage ist
jedoch eine eindeutige Erklärung für die Diskrepanzen im binären Fall nicht möglich.
Die anpassten Cu-Cu Koordinationszahlen lassen sich für beide Legierungen dahingehend
deuten, dass Cu bei Kaltauslagerung zunächst nicht in GP Zonen ausgeschieden wird, son-
dern vielmehr in Clustern. So würde andernfalls Cu-Cu eine Koordinationszahl von 3,7
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Abbildung 12.12: Fits an die erste Koordinationsschale der Legierung AlCu4,0 bei Kaltauslage-
rung. Es sind jeweils der Betrag sowie der Imaginärteil der Fouriertransformation der experimen-
tellen Daten und des besten Fits dargestellt. Es wurde die erste Koordinationsschale angepasst.
andeuten, dass fast alle Kupferatome einer binären Legierung bereits nach zwei Stunden
bei RT in GPI Zonen eingebettet sind. Dies ist nicht nur aufgrund der Aushärtungskurve
in Abbildung 11.1 aber auszuschließen. Ferner würden auch Koordinationszahlen größer
vier, wie z.B. im Fall der ternären Legierung, keinen Sinn ergeben, da es in einer 100-Ebene
des Aluminiumgitters lediglich vier nächste Nachbarn gibt. Eine GPI artige, plattenför-
mige Ausscheidungsbildung kann damit für die betrachteten Stadien verworfen werden.
Stattdessen müssen sich dreidimensionale Cu-(Mg)-Cluster bilden und zu den beobach-
teten Cu-Cu Koordinationszahlen führen. Dabei sind die Ergebnisse für die zweistündige
Auslagerung der Al-Cu-Mg Legierung aufgrund der großen Fehlergrenzen hier nicht in die
Betrachtung miteinbezogen worden. Es ist also möglich, die frühen Ausscheidungsstadien
in Al-Cu-Mg Legierungen mit Hilfe der Röntgenabsorptionsspektroskopie direkt zu ver-
folgen. Die Analyse der EXAFS erlaubt es dabei, materialphysikalisch wichtige Parameter
wie die Anzahl der nächsten Nachbarn eines bestimmten Typs sowie die entsprechenden
Atomabstände (siehe Tabelle 12.2) zu extrahieren. Hinsichtlich der betrachteten Legierun-
gen sei betont, dass also eine signifikante Härtung erst ab einer durchschnittlichen Zahl
von 2,2 bzw 4,6 Kupfernachbarn einsetzt.
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Abbildung 12.13: Fits an die erste Koordinationsschale der Legierung AlCu4,4Mg1,6 bei Kal-
tauslagerung. Es sind jeweils der Betrag sowie der Imaginärteil der Fouriertransformation der
experimentellen Daten und des besten Fits dargestellt.
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Probe Pfad R [Å] N σ2 [Å2] ∆E0 [eV]
AlCu4,0 Cu-Al 2,70 ± 0,01 10,3 ± 0,9 0,020 ± 0,003 0,7 ± 0,6
abgeschreckt Cu-Cu 2,2 ± 0,1 1,7 ± 0,9 0,04 ± 0,02 0,7 ± 0,6
AlCu4,0 Cu-Al 2,69 ± 0,02 9,8 ± 1,1 0,020 ± 0,004 1,2 ± 1,1
30 min @ RT Cu-Cu 2,88 ± 0,06 2,2 ± 1,1 0,02 ± 0,01 1,2 ± 1,1
AlCu4,0 Cu-Al 2,66 ± 0,01 8,4 ± 0,7 0,015 ± 0,001 0,5 ± 0,4
1 h @ RT Cu-Cu 2,21 ± 0,07 3,6 ± 0,7 0,04 ± 0,01 0,5 ± 0,4
AlCu4,0 Cu-Al 2,66 ± 0,01 8,3 ± 0,6 0,015 ± 0,002 0,1 ± 0,4
2 h @ RT Cu-Cu 2,15 ± 0,05 3,7 ± 0,6 0,04 ± 0,01 0,1 ± 0,4
Probe Pfad R [Å] N σ2 [Å2] ∆E0 [eV]
AlCu4,4Mg1,6 Cu-Al 2,68 ± 0,05 9,4 ± 1,7 0,030 ± 0,006 0,8 ± 2,6
abgeschreckt Cu-Cu 3,06 ± 0,3 2,6 ± 1,7 0,04 ± 0,06 0,8 ± 2,6
AlCu4,4Mg1,6 Cu-Al 2,60 ± 0,02 7,4 ± 0,9 0,020 ± 0,003 0,3 ± 1,1
30 min @ RT Cu-Cu 3,12 ± 0,14 4,6 ± 0,9 0,05 ± 0,04 0,3 ± 1,1
AlCu4,4Mg1,6 Cu-Al 2,58 ± 0,02 7,2 ± 0,8 0,020 ± 0,003 0,7 ± 1,0
1 h @ RT Cu-Cu 3,14 ± 0,22 4,8 ± 0,8 0,05 ± 0,04 0,7 ± 1,0
AlCu4,4Mg1,6 Cu-Al 2,62 ± 0,04 8,2 ± 5,6 0,02 ± 0,02 3,5 ± 2,4
2 h @ RT Cu-Cu 2,78 ± 0,22 3,7 ± 5,6 0,03 ± 0,05 3,5 ± 2,4
Tabelle 12.2: Ergebnisse der Fits an die erste Koordinationsschale der binären und ternären
Laborlegierungen. Im Wesentlichen lässt sich für beide Legierungen eine Verkürzung des Cu-Al
Abstands sowie eine Agglomeration von Kupferatomen feststellen. Für die ternäre Legierung zeigt
sich zudem, dass die Verwendung von nur zwei Streupfaden mit gewissen Problemen behaftet ist.

13 Zusammenfassung
Leichtmetalllegierungen auf Aluminiumbasis gehören aufgrund ihres geringen Gewichts
und ihrer relativ günstigen mechanischen Eigenschaften zu den bevorzugten Struktur-
werkstoffen im Transportwesen und darüber hinaus in all jenen Bereichen, in denen die
Masse von Bauteilen wesentlich beschränkt werden muss. Eine besondere Bedeutung
in der Familie der Aluminiumlegierungen kommt aushärtbaren Systemen wie z.B. Al-
Cu-(Mg) oder Al-Mg-Si zu, die sich allgemein durch hohe Festigkeiten und eine gute
Verarbeitbarkeit auszeichnen. Ihre Eigenschaften können in hohem Maße durch geeignete
Thermobehandlungen eingestellt werden, in deren Verlauf sich Agglomerate sowie Phasen
der Legierungsatome in der Aluminiummatrix des Werkstücks ausscheiden. Dieser als
Aushärtung oder auch Ausscheidungshärtung bezeichnete Prozess bewirkt hauptsächlich
eine Verfestigung des Materials und ist damit technologisch von höchstem Interesse.
Obwohl Aluminiumlegierungen seit nun mehr als einem Jahrhundert intensiv untersucht
und die festigkeitssteigernden Mechanismen erforscht werden, konnten bis heute die
auf atomarer Skala ablaufenden Prozesse nicht vollständig geklärt werden. Dies trifft
insbesondere auf die Frühstadien der Legierungsentmischung zu, an welchen zum Teil
nur wenige Atome beteiligt sind. Letztlich verursacht diese geringe Anzahl auch die
experimentellen Schwierigkeiten beim Zugriff auf die ersten Auslagerungszustände, wel-
che vor allem die Kaltauslagerung bei Raumtemperatur dominieren. Da die essentiellen
Bestandteile von aushärtbaren Aluminiumlegierungen eingeschreckte Leerstellen, welche
den Entmischungsprozess über den entsprechenden Diffusionsmechnismus treiben, und
natürlich Fremdatome sind, besteht der methodische Ansatz dieser Arbeit aus einer Kom-
bination von Positronenannihilations- und Röntgenabsorptionsspektroskopie (PAS bzw.
XAFS). Obwohl die Messsignale beider Methoden integraler Natur sind, d.h. über ein
endliches und evtl. relativ großes Probenvolumen mitteln, ermöglichen sie dennoch den
direkten Zugriff auf Leerstellen und Fremdatome sowie deren Umgebungen. Beide Unter-
suchungsmethoden ermöglichen deshalb eine Untersuchung der wesentlichen Bestandteile
von Aluminiumlegierungen auf atomarer Skala. Die somit im Rahmen dieser Arbeit
gewonnenen Ergebnisse sollen im Folgenden kurz zusammengefasst werden.
Methodische Implikationen:Während die PAS als leerstellensensitive Methode bereits
seit Jahrzehnten im Kontext von strukturellen Aluminiumlegierungen angewandt wird,
ist die XAFS nur sporadisch in dieser Hinsicht eingesetzt worden. Von einem metho-
dischen Standpunkt aus betrachtet wurde in vorliegender Arbeit deshalb besonderes
Gewicht auf die Evaluation der Einsatzmöglichkeiten dieser Methode zur Strukturauf-
klärung in Aluminiumlegierungen gelegt. Insbesondere wurde die Nahkantenstruktur
von verschiedenen kupferhaltigen Systemen untersucht, da an dieser Absorptionskante
zuverlässig Experimente sowie Simulationen der Röntgenabsorption möglich sind. Aber
auch auf Seite der Positronenspektroskopie konnte im Rahmen dieser Arbeit gezeigt
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werden, dass eher exotischere Teilmethoden, wie z.B. ortsaufgelöste Untersuchungen oder
temperaturabhängige Messungen, wertvolle Informationen über die leerstellenbezogenen
Strukturen liefern können. Das methodische Zusammenspiel von PAS und XAFS wurde
am Beispiel einer Al-Cu-Au Legierung prototypisch demonstriert. Dabei konnte gezeigt
werden, dass bereits eine Zugabe von Au im Promillebereich die Aushärtung des binären
Al-Cu Systems unterbindet. Au Atome binden eingeschreckte Leerstellen, so dass die
Diffusion von Cu über den Leerstellenmechanismus nicht stattfinden kann. Zusätzlich
kommt es zu starken Verzerrungen um Goldatome, die darüber hinaus nicht wechselseitig
zu Au-Clustern agglomerieren, sondern gelöst in der Matrix verbleiben.
Positroneneinfang kurz nach dem Abschreckprozess: Im Kontext der aushärtbaren
Al-Cu-(Mg) und Al-Mg-Si Legierungen ergab die Diskussion des aktuellen Forschungs-
stands, dass, wie bereits angedeutet, beträchtliche Lücken hinsichtlich der frühen Legie-
rungsentmischung kurz nach dem Abschreckprozess sowie einer nachfolgenden Raum-
temperaturlagerung der Legierungen bestehen. Im Fall von Al-Mg-Si Legierungen führt
dies dazu, dass der bekannte Effekt einer Raumtemperaturlagerung auf die erreichbaren
Festigkeitswerte bisher nicht vollständig geklärt werden konnte. Für PAS Messungen an
frisch abgeschreckten Proben stellte sich dabei die Zeitspanne nach dem Abschrecken
als kritisch heraus. Zunächst werden in ganz frisch abgeschreckten Zuständen nicht alle
Positronen in Leerstellen eingefangen, vielmehr geht der Positroneneinfang erst nach ca.
15 Minuten in Sättigung. Obschon die Ursache dieses Verhaltens nicht eindeutig geklärt
werden konnte, wurde dennoch verdeutlicht, dass ein frisch abgeschreckter Zustand erst
nach einigen Minuten mit den Methoden der PAS untersucht werden sollte, um die Ver-
gleichbarkeit mit späteren Auslagerungsstadien, in denen der Positroneneinfang oftmals
vollständig ist, zu gewährleisten.
Leerstellen und Positronenfallen in Al-Mg-Si: Aus Leerstellenperspektive konnte
in Al-Mg-Si Legierungen die Koordination von Leerstellen mit Si und Mg nach dem
Abschreckprozess nachgewiesen werden. Dabei umgeben mehr Mg als Si Atome eine
Leerstelle, was auch auf das Verhalten abgeschreckter binärer Legierungen entspre-
chenden Typs zurückgeführt werden konnte. Die Mg Koordination steigt im Rahmen
einer sogenannten T6 Wärmebehandlung, durch welche ein Zustand maximaler Härte
eingestellt wird, noch einmal geringfügig an. Am Beispiel von technischen Al-Mg-Si
Legierungen konnte ebenfalls gezeigt werden, dass sich die Leerstellenumgebung bereits
bei einer einwöchigen Kaltauslagerung hin zu einer leicht erhöhten Mg Konzentration
ändert. Eine genauere Untersuchung verschiedener kaltausgelagerter Al-Mg-Si Legierun-
gen, welche jeweils zur Gruppe des positiven bzw. negativen Kaltauslagerungseffekts
gehören, wurde mit temperaturabhängigen Positronenlebensdauermessungen durchge-
führt. Eine Abkühlung der Proben führte bei dieser Untersuchung zu einer Verringerung
der mittleren Positronenlebensdauer, wodurch die Existenz flacher Fallen bestehend
aus leerstellenfreien Fremdatomclustern insbesondere in auf Al-Mg-Si basierenden Alu-
miniumlegierungen nachgewiesen wurde. Ihre Bindungsenergie konnte mit ca. 20 meV
abgeschätzt werden. Hinsichtlich des Kaltauslagerungseffekts zeigte sich, dass nur in der
Legierung mit positivem Effekt auch nach einwöchiger Kaltauslagerung noch flache Fallen
ohne angelagerte Leerstellen existieren. Auf Grundlage dieser Untersuchungen wurde der
Kaltauslagerungseffekt auf die Koordination von Leerstellen und Fremdatomagglomera-
ten zurückgeführt. Unterscheidungsmerkmal zwischen beiden Legierungsgruppen ist dann
im Wesentlichen der unterschiedliche Legierungsgehalt und das damit einhergehende, ver-
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schiedene Clusterungsverhalten.
Einzelausscheidungen in Al-Mg-Si: Ausscheidungen der Gleichgewichtsphase β konn-
ten erstmals einzeln, d.h. ortsaufgelöst, in einer Al-Mg-Si Legierung untersucht werden.
Eine quantitative Interpretation der gewonnenen PAS-Daten erfolgte notwendigerweise
unter Verwendung theoretischer Berechnungen der Dopplerverbreiterung der Annihilati-
onsstrahlung. Damit wurde gezeigt, dass β-Ausscheidungen in der verwendeten Legierung
unter Einbau von Mg-Leerstellen wachsen, durch welche letztlich ca. 16% der in eine
β-Ausscheidung implantierten Positronen eingefangen werden.
Röntgenabsorptionspektroskopie an Al-Mg-Si: Da röntgenspektroskopische Unter-
suchungen von Al-Mg-Si basierten Legierungen an der Mg K-Kante experimentell zur
Zeit nicht sinnvoll durchführbar sind, wurde deren Potential im Wesentlichen durch meh-
rere FEFF Rechnungen zu verschiedenen Strukturen abgeschätzt. Eine Trennung früher
Ausscheidungsstadien von ausgebildeteren Phasen sollte dabei sehr gut möglich sein. Für
kupferhaltige Al-Mg-Si Legierungen konnte darüber hinaus eine gute Übereinstimmung
von Experiment und Simulation an der Cu K-Kante demonstriert werden. Dabei nimmt
Kupfer offensichtlich an der Ausscheidungsbildung bei Warmauslagerung teil und wird in
β” Ausscheidungen eingebettet.
Leerstellen und deren Umgebung in Al-Cu-Mg: Aus Leerstellenperspektive sinkt
die Kupferkonzentration um Leerstellen in Al-Cu-Mg Legierungen im Vergleich zu binären
Al-Cu Legierungen. In der manganhaltigen Legierung AA2024 wird Mn als Substitution
einzelner Kupferatome in der Leerstellenumgebung eingebaut oder wirkt als Katalysator
einer zusätzlichen Anlagerung von Mg. Im Verlauf der Härtezunahme dieser Legie-
rungssysteme während einer Kaltauslagerung kommt es darüber hinaus zu Relaxationen
der Leerstellenumgebung, die mit der weiteren Agglomeration der Legierungsatome
zusammenhängen. Die Dynamik der Leerstellenumgebung setzt sich aber weit über den
Härteanstieg und selbst über den sogenannten T4-Zustand (viertägige Kaltauslagerung)
hinaus fort. Eine qualitative Änderung der Leerstellenumgebung kurz nach Erreichen des
Härteplateaus kann dabei als Beginn der Bildung von GPB-Zonen gedeutet werden. Aus
Leerstellenperspektive wurden hinsichtlich der Kaltauslagerung von Al-Cu-Mg Systemen
damit zwei Domänen, eine Clusterdomäne sowie eine GPB-Domäne, im Rahmen der
Kaltauslagerung voneinander getrennt. Die geläufige Annahme der Äquivalenz von Kalt-
auslagerung und Warmauslagerung bei 150°C konnte außerdem auf Grundlage von PAS
Messungen widerlegt werden.
Kupferumgebung in Al-Cu-Mg: Die Nahkantenstruktur früher und ausgebildeter
Ausscheidungsstadien lässt sich qualitativ sehr gut mit Hilfe von FEFF Rechnungen
beschreiben. Es zeigte sich dabei am Beispiel der S-Phase und dem entsprechenden
Modell von Perlitz und Westgreen, dass diese Simulationen insbesondere zum Abgleich
konkurrierender Strukturmodelle mit experimentellen Daten geeignet sind. Aber auch
die Methode der Linearkombination von Standards zur quantitativen Bestimmung eines
Phasengemischs konnte erfolgreich für eine Al-Cu Legierung angewandt werden. Die
Nahkantenstruktur früher Ausscheidungsstadien in Al-Cu-Mg ist von einer Schulter auf
der ansteigenden Flanke des ersten Absorptionspeaks geprägt, deren Struktur wesentlich
auf Anregungen in d-artige Zustände von benachbarten Mg und Al Atomen zurückzu-
führen ist. Es wurde auf diese Weise gezeigt, dass bei einer Kaltauslagerung zunächst
vornehmlich Cluster aus Mg und Cu gebildet werden, die von starken, anisotropen Git-
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terverzerrungen geprägt sein müssen. Dies wurde außerdem durch Untersuchungen der
Röntgenfeinstruktur bestätigt, die eine quantitative Zunahme der Cu-Cu Koordination
sowie eine Kontraktion des Cu-Al Abstands sowohl für binäre als auch ternäre Legie-
rungen ergeben. Beide Legierungstypen unterscheiden sich jedoch hinsichtlich des Cu-Cu
Abstands, der sich im ternären Fall vergrößert. Insgesamt ergibt sich aus Kupferperspek-
tive in Al-Cu-Mg Legierungen bei Kaltauslagerung zunächst ein von Clustern und nicht
von GP(B)-Zonen geprägtes Bild.
Fazit: Im Rahmen dieser Arbeit konnte das fruchtbare Zusammenwirken von PAS und
XAFS demonstriert werden. Hervorzuheben ist in diesem Kontext, dass nicht nur für
eher akademische Fragestellungen, wie den Einfluss von Gold auf die Entmischung von
Al-Cu, sondern auch für technologisch höchst relevante Legierungsgruppen wie Al-Cu-Mg
komplementäre Informationen generiert werden können. Konkret wurde gezeigt, dass
die Kaltaushärtung von Al-Cu-Mg Legierungen im Wesentlichen von (im Vergleich zum
Aluminiumgitter) stark verzerrten Cluster verursacht wird. Die Bildung von GPB-Zonen
beginnt dabei erst, nachdem die Aushärtung schon hauptsächlich abgeschlossen ist. Im
Hinblick auf Al-Mg-Si Legierungen konnte der in dieser Legierungsklasse auftretende Kal-
tauslagerungseffekt auf ein komplexes Zusammenspiel von Legierungsatomagglomeraten
und Leerstellen zurückgeführt werden, wobei die Methode der temperaturabhängigen PAS
zum Einsatz gebracht wurde. Neben den vorgestellten materialphysikalischen Ergebnissen
konnte damit insgesamt vor allem auch der Nutzen und die Einsatzfähigkeit verschiedener
Methoden der XAFS und PAS zukunftsweisend aufgezeigt werden. Vor allem zur wei-
teren Forschung hinsichtlich der Ausscheidungsfrühstadien sind beide Methodenklassen
offenbar sehr gut geeignet, um die Vorgänge auf atomarer Skala weiter aufzuklären.
A Anhang
Die Referenzen für die in dieser Arbeit zur Erstellung verschiedener Simulationen verwen-
deten Kristallstrukturen der Systeme Al-Mg-Si und Al-Cu-(Mg) sind in nachfolgender
Tabelle zusammengefasst.
Phase in Al-Mg-Si-(Cu) Referenz
β (Mg2Si) [Hel71]
Leerstellen in β [Kor07, Sta09]
U1 / U2 [Fro03]
Q [Arn80, Wol01]
Phase in Al-Cu-(Mg) Referenz
relaxierte Cluster [Koh09]
θ’ [Wan05]
θ [Wan05]
S” (Cuisiat-Modell) [Cui84]
S” (Wolverton-Modell) [Wol01]
S (PW-Modell) [Wan05]
S (RaVel-Modell) [Rad99]
Tabelle A.1: Referenzen für die zur Simulation verwendeten Kristallstrukturen verschiedener
Phasen.
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